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mon doctorat afin de finalement devenir docteur.
Je remercie vivement l’ensemble des membres du jury : Marie-France Beaufort
et Jean-Paul Garandet d’avoir accepté d’être les rapporteurs et pour l’intérêt et la
curiosité qu’ils ont montré à l’égard de mon travail. Christophe Vieu d’avoir présidé
ce jury avec dynamisme et humour et aussi d’avoir été mon parrain de thèse durant
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2 Ch. I. Introduction générale
1 Contexte climatique et photovoltaïque actuel
Le soleil est la source d’énergie naturelle de la Terre, entraînant la circulation
du vent et des courants océaniques, le cycle d’évaporation et de condensation de
l’eau qui crée les rivières et les lacs, et les cycles biologiques de la photosynthèse
et de la vie. En effet, le potentiel de l’énergie solaire, comme le soulignait la revue
Nature en 2008 [1] est énorme : la puissance totale reçue du soleil sur terre dépasse
de ∼ 104 fois la puissance moyenne consommée par l’Humanité. L’énergie solaire,
la lumière rayonnante et la chaleur du soleil sont exploitées par les humains depuis
l’Antiquité à l’aide d’une gamme de technologies en constante évolution. On dis-
tingue trois principaux processus de conversion de l’énergie solaire : i) la production
de combustible (biomasse), par photosynthèse naturelle et artificielle. ii) L’énergie
du soleil, concentrée ou non, peut également être utilisée pour produire de la chaleur
pour une utilisation directe ou une conversion ultérieure en électricité. iii) la conver-
sion directe de l’énergie solaire en électricité, en créant des paires électrons-trous
dans une cellule photovoltaïque. Si l’on prend également en compte les ressources
solaires secondaires (éolien, houlomoteur, hydroélectricité, etc.), le rayonnement so-
laire représente l’essentiel de l’énergie renouvelable disponible sur terre. Cependant,
seule une infime fraction de l’énergie solaire disponible est utilisée. La conversion
directe du rayonnement solaire en électricité avec des dispositifs photovoltaïques
(PV) est une solution très prometteuse comme source d’énergie renouvelable car le
rayonnement solaire est relativement bien réparti sur Terre, il n’y a pas de risques
géopolitiques majeurs associés à cette technologie, et elle peut couvrir une large part
de la demande de demain.
Il est en effet nécessaire de développer des énergies renouvelables pour limiter
l’impact à long terme de l’utilisation des combustibles fossiles tout en maintenant un
accès large à l’énergie. D’après la compréhension scientifique du système climatique
(voir le rapport du GIEC1), l’influence des activités humaines sur le système clima-
tique est claire. Aujourd’hui, le pétrole, le charbon et le gaz représentent près de
80% de la consommation d’énergie finale mondiale, comme le montre la Figure I.1.
Une diversification des sources d’énergie est absolument nécessaire dans le contexte
actuel de raréfaction des ressources fossiles, de changement climatique et de prix de
l’énergie en constante augmentation. Ce passage à un nouveau mode de production
avec une meilleure efficacité et moins d’impact environnemental devient plus évident
car nous considérons que la demande énergétique mondiale va plus que doubler d’ici
2050 et même plus que tripler d’ici la fin du siècle. Trouver des sources d’énergie pour
satisfaire la demande mondiale croissante est l’un des défis de ce siècle. L’Union eu-
ropéenne a notamment déclaré son ambition de devenir le premier continent neutre
d’un point de vue climatique d’ici à 2050. Pour atteindre cet objectif, la Commission
européenne a présenté le pacte vert (ou green deal [2]) qui consiste en trois actions
concrètes :
— un plan d’investissement pour une Europe durable qui s’élève à mille milliard
d’euros pour la prochaine décennie ;
— proposition d’une loi européenne sur le climat pour rendre la transition irré-
versible ;
— un "fond de transition juste" qui mobilisera des fonds publics et privés avec
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l’aide de la Banque européenne d’investissement, pour aider ceux qui devront
prendre des mesures plus importantes.
Pour parler de l’implication de Total, le groupe se fixe comme nouvelle ambition
d’atteindre la neutralité carbone sur l’ensemble de ses activités d’ici à 2050, en ac-
cord avec le pacte vert, conjointement avec la société civile. Plusieurs actions sont
prévues : neutralité pour le groupe sur les émissions qui viennent de ses propres
installations, réduction du contenu carbone moyen du mix de ses produits énergé-
tiques (évolution vers davantage de gaz et d’énergies renouvelables), offre privilégiée
vers les alternatives bas carbone compétitives. Au-delà de toutes les actions sur ses
émissions, ses produits et la demande de ses clients, Total entend équilibrer leur em-
preinte par des émissions négatives via des investissements dans les puits naturels,
comme la forêt, l’agriculture régénérative et les zones humides, et le CCS (captage
et stockage de CO2).
Figure I.1 – Part estimée des énergies renouvelables dans la consommation d’éner-
gie finale mondiale, en 2018 [3].
La fraction d’énergie renouvelable dans l’énergie finale consommée en 2018 est
estimée à environ 17.9%. Cette valeur peut sembler importante, mais un tiers pro-
vient de la biomasse traditionnelle, c’est-à-dire brûler du bois pour la cuisine et le
chauffage, dans les pays en développement. La part des énergies renouvelables mo-
dernes n’est donc que de l’ordre de 11%. De plus, les sources d’énergie éolienne /
solaire / géothermique ne représentent que 2,1% de la demande énergétique mon-
diale. Les enjeux principaux pour les développements futurs de ces sources d’énergie
concernent la raréfaction des ressources premières, leur recyclage et la réduction de
leurs coûts.
4 Ch. I. Introduction générale
Figure I.2 – Estimation du coût des matériaux pour un module PERC en si-
licium monocristallin à 60 cellules. La modélisation des coûts est basée sur un
modèle de coût interne TOTAL ainsi que sur les données des coûts des maté-
riaux de PV Pulse 40 (https ://www.woodmac.com/our-expertise/focus/Power–
Renewables/PV-Pulse/) d’après [4].
Bien qu’il ne contribue qu’à une infime partie du mix énergétique, le marché
photovoltaïque se développe rapidement, comme le montre la Figure I.3 : 115 GW de
capacité PV ont été ajoutés en 2019 aux 512 GW existants de 2018. Cette croissance
à deux chiffres du marché photovoltaïque doit être comparée à la consommation
totale d’électricité augmentant d’environ 2,5% par an. Par conséquent, la part du
phovoltaïque dans la production mondiale d’électricité, et plus généralement la part
des énergies renouvelables, pourrait être amenée à augmenter, d’autant que les prix
moyens des modules sont amenés à diminuer dans les années à venir (Figure I.2).
En parallèle de la production d’électricité, la question du stockage se pose pour ces
productions intermittentes d’électricité et la réduction de son coût est primordial
pour le développement des énergies renouvelables.
Figure I.3 – Évolution de la capacité solaire photovoltaïque mondiale totale de
2009 à 2019[3].
A l’heure actuelle, le marché est dominé par les technologies de silicium cris-
tallin qui ont connu une réduction considérable des coûts ces dernières années et
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une augmentation significative du rendement de conversion, rendant la technologie
compétitive en termes de coût dans de nombreuses régions du monde.
2 Les différentes technologies de cellules solaires
La recherche dans le domaine photovoltaïque se concentre depuis des années
sur l’amélioration de l’efficacité de conversion de l’énergie photovoltaïque car elle a
un impact majeur sur le coût de production d’électricité. Les principaux challenges
de ce secteur aujourd’hui sont dans le développement de nouvelles technologies qui
offrent des perspectives d’amélioration d’efficacité au-delà de 25%.
Au niveau mondial, ce sont les technologies silicium, majoritairement monocris-
tallines et dans une moindre mesure polycristallines qui ont pu être rapidement
commercialisées, voici plus de 20 ans, et qui représentent aujourd’hui 95% du mar-
ché. En effet, l’abondance du silicium et sa non-toxicité en fait une technologie
robuste et fiable. Sur une période de 15 ans, le polycristallin est ainsi passé de 20 à
22% de rendement maximum, tandis que le monocristallin est passé de 24,7 à 26,7%.
Ce dernier record de 26,7% à été atteint en 2018 par Kaneka [5]. Les meilleurs ren-
dements des cellules en production sont atteints par SunPower®avec environ 25%
pour la technologie IBC (Integrated Back Contact) [6] et la technologie PERC ma-
joritaire sur le marché atteint aujourd’hui 22,2% [7]. La technologie silicium atteint
néanmoins peu à peu son rendement théorique maximal (29-30%). Parallèlement,
la fiabilité des cellules s’est aussi considérablement améliorée avec par exemple les
cellules Maxeonő de Sunpowerő qui garantissent une perte d’efficacité inférieure à
2% sur 25 ans.
L’optimisation des cellules s’accompagne d’une amélioration de l’efficacité des
modules photovoltaïques et l’écart entre les meilleurs rendements de cellule et de
module est maintenant réduit à environ 3%, même si la dégradation au cours du
temps dépend de la qualité des modules.
Les rendements de conversion les plus élevés sont obtenus par les technologies
tandem qui consistent à combiner les cellules silicium avec des cellules couches minces
pérovskites, III-V (semi-conducteurs des colonnes III et V du tableau périodique).
Par exemple, l’efficacité record pour une cellule tandem III-V/Si est de 34,1% et est
détenue par le Fraunhofer ISE [8]. Cependant, ces cellules solaires dites III-V restent
chères et relativement rares ; par conséquent, elles sont principalement utilisées dans
des applications spatiales. Cette technologie représente en fait une infime fraction
du marché solaire.
Enfin, il faut mentionner les technologies perovskites qui en moins de 15 ans
ont atteint des records d’efficacité de 25,2% pour une cellule perovskite simple (par
KRICT/MIT [9]) et 29,15% pour une cellule tandem perovskite/c-Si (par HBZ [10]).
Ces technologies sont encore à l’état de recherche, les challenges à surpasser avant
leur mise sur le marché sont : la stabilité (air, humidité, température) et le dépôt
sur grandes surfaces. Des derniers résultats très prometteurs concernant la stabilité
thermique des perovskites au sein d’une cellule tandem perovskite/c-Si [11] laissent
de bons espoirs pour une commercialisation avant 2030 avec un rendement de conver-
sion supérieur à 30% [4].
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Figure I.4 – Évolution du rendement de conversion photovoltaïque au cours des
années pour différentes technologies [8].
3 Les cellules solaires en silicium
3.1 Le silicium
3.1.1 Généralités
Sur Terre, le silicium est un des éléments les plus abondants, à l’état natif, on
le trouve principalement sous la forme d’oxyde de silicium (SiO2). Dans le sable ou
dans les roches, il peut présenter un état amorphe ou cristallin. Sa forme cristalline
naturelle est plus connue sous le nom de quartz. Voici quelques propriétés du sili-
cium [12] :
Numéro atomique 14
Masse atomique relative 28,085
Configuration électronique [Ne]3s23p2
Température de fusion 1414◦C
Densité atomique 5× 1022 at/cm3
Constante diélectrique 11,9
Rayon atomique 1,14 Å
Paramètre de maille 5,4305 Å
Energie de première ionisation 8,1517 eV
Densité 2,33 g/cm3
Le silicium cristallin a une structure cristallographique de type diamant (Fi-
gure I.5), c’est un système cristallin cubique à face centrée (cfc) avec la moitié des
sites tétraédriques occupés. Le réseau du silicium cristallin peut aussi être décrit
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comme deux réseaux cfc imbriqués, décalés de 14 de la diagonale principale. Le motif





Figure I.5 – Structure cristalline diamant du silicium
Dans le cas de l’élaboration de cellules solaires le silicium est utilisé à l’état pur,
sous différentes formes telles que les phases monocristalline (c-Si) ou polycristalline
(poly-Si).
L’élaboration de lingots cylindriques de silicium pur monocristallin est réali-
sée dans des fonderies à partir de polysilicium en fusion (température supérieure à
1414◦C). Les lingots sont ensuite découpés en plaquettes (wafers) par une scie à fils
diamantés.
Le silicium monocristallin peut être élaboré à partir de deux procédés [13] :
— Czochralski (Cz), le moins coûteux car il produit des lingots de très grande
dimension (jusqu’à 450 mm de diamètre [14]). La contrepartie est la pré-
sence d’un taux d’impuretés élevé avec une concentration d’oxygène comprise
entre 5 − 10 × 1017 at/cm3 et une concentration en carbone comprise entre
5 − 10 × 1015 at/cm3. Néanmoins, ces impuretés confèrent au silicium Cz
une excellente résistance mécanique. Le silicium Cz est le plus utilisé dans
l’industrie (semi-conducteur ou photovoltaïque).
— Zone flottante (ou fondue) (Fz), le plus pur avec des taux d’impureté inférieurs
à 5 × 1015 at/cm3 mais aussi le plus coûteux car il est difficile d’obtenir des
lingots de grande dimension. Les lingots ont aussi une résistance mécanique
plus faible, ce qui occasionne une diminution du rendement de production.
Le silicium Fz possède une résistivité et une durée de vie des porteurs minori-
taires plus élevées que le silicium Cz. Il est surtout utilisé pour la fabrication
de détecteurs et pour des activités de recherche.
Des wafers de c-Si Fz poli des deux côtés, d’une épaisseur de 285 µm (épaisseur
supérieure à celle utilisée habituellement dans l’industrie, de l’ordre de 145µm),
d’une orientation cristalline (100) et d’une résistivité de 1 à 5 Ω.cm ont été utilisés
comme substrats pour les deux projets étudiés durant cette thèse.
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Le silicium monocristallin est le semi-conducteur le plus utilisé dans l’industrie
électronique. C’est un matériau qui présente de très bonnes propriétés électroniques
en raison de sa grande pureté chimique et de la quasi absence de défauts structuraux.
Sa disponibilité, son abondance et ses multiples états en font un bon candidat pour
l’application dans le domaine des cellules solaires.
Pour comprendre le fonctionnement d’une cellule solaire en c-Si, il faut tout
d’abord comprendre comment s’organise la matière au sein d’un solide cristallin et
plus particulièrement dans un semi-conducteur.
3.1.2 De l’atome aux structures de bande
La configuration électronique de l’atome isolé de silicium est [Ne]3s23p2, avec
quatre électrons de valence dont deux sur une orbitale de type s (d’énergie es sur
la Figure I.6) et deux sur une orbitale de type p (d’énergie ep sur la Figure I.6).
Ces électrons appartenant à la même couche électronique M vont pouvoir s’hybrider
pour former une orbitale commune sp3 dans le but de pouvoir former des liaisons
atomiques et moléculaires. Dans un solide cristallin (comme par exemple un wafer
de c-Si), les atomes sont répartis dans l’espace de façon régulière et périodique. La
cohésion des atomes est assurée par la mise en commun des électrons de valence pour
former des liaisons covalentes. Les états énergétiques possibles des électrons du cristal
sont alors représentés par un diagramme analogue à celui de l’atome. Cependant,
du fait de l’interaction des atomes, les niveaux d’énergie se transforment en bandes
d’énergie séparées par des bandes interdites (ou gap).
Ev est l’énergie du maximum de la bande de valence (pleine à T=0K), un électron
situé dans cette bande est lié à un atome donné du solide et est commun à plusieurs
atomes.
Ec est l’énergie du minimum de la bande de conduction (vide à T=0K), l’électron
situé dans cette bande circule librement dans le solide, c’est un porteur de charge
qui participe à la formation du courant électrique lorsque le solide est soumis à un
apport d’énergie extérieur (température, différence de potentiel).
Eg = Ec−Ev est l’énergie du gap, elle caractérise le matériau considéré. Pour les
matériaux diélectriques, Eg > 3 eV, ce qui signifie qu’a température ambiante T =
300 K (agitation thermique kT ≈ 25 meV  Eg), très peu d’électrons passent de la
bande de valence vers la bande de conduction d’où le caractère isolant de ces maté-
riaux. Pour un métal, la bande interdite est inexistante, la bande de conduction est
donc déjà peuplée d’électrons libres pouvant participer à la conduction. Les semicon-
ducteurs ont une valeur de Eg intermédiaire entre les isolants et les métaux, dont la
valeur est aux alentours de 1 eV. Ils sont en effet caractérisés par une conduction plus
ou moins importante, en fonction de leur nature, de la température, de l’éclairement
(photons), de la présence d’impuretés... Pour le c-Si qui est un semiconducteur, Eg
vaut 1,12 eV.
En physique, l’étude des propriétés d’un cristal se fait dans l’espace réciproque,
c’est l’espace des fonctions d’ondes (aussi appelé espace des ~k). En effet, un électron
est considéré comme une onde plane d’amplitude non nulle qui possède la périodicité
du réseau et un vecteur de propagation ~k. Les structures de bandes des matériaux
semi-conducteurs sont calculées grâce aux relations de dispersion Ec,v(~k) et sont
représentées dans le réseau réciproque et dans plusieurs directions du vecteur d’onde
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~k (lettres grecques en abscisse sur la Figure I.6.b)). Comme un cristal est périodique,
les structures de bande sont représentées dans la maille élémentaire de l’espace
réciproque appelée 1ère zone de Brillouin (plus petit volume du réseau réciproque qui
contient toute l’information). Concernant le silicium, on peut voir sur la Figure I.6.b)
que le minimum de la bande de conduction Ec est décalé par rapport au maximum de
la bande de valence Ev ce qui est caractéristique des semiconducteurs à gap indirect.
Lors d’un apport d’énergie, un électron de la bande de valence passe dans la bande
de conduction (création d’une paire électron-trou). Dans le cas d’un semiconducteur
à gap indirect, cette transition ne peut se réaliser que par l’interaction avec un
phonon du réseau cristallin contrairement à un gap direct où la transition se fait
directement. La largeur du premier gap direct du silicium vaut 3.4 eV ce qui est
beaucoup plus grand que la largeur de 1.12 eV du gap indirect. C’est une raison
pour laquelle il y a très peu de recombinaison radiative dans le volume du c-Si (plus
de détails sont donnés sur les recombinaisons dans les prochains paragraphes).
Figure I.6 – Schématisation du couplage des orbitales du silicium, de l’hybridation
pour la formation de liaisons moléculaires jusqu’à la structure de bandes dans le
solide cristallin. Tiré de [15]
3.1.3 Dopage du Silicium
Durant le procédé d’élaboration du silicium, il est possible d’ajouter d’autres
atomes en faible quantité afin d’améliorer ses propriétés électroniques. Ce processus
est appelé dopage. Il se réalise en substituant certains atomes de silicium par d’autres
atomes appelés dopants. Ceux-ci ont pour but d’augmenter la concentration des
porteurs de charges positives (dopage de type p) ou négatives (dopage de type n).
On obtient un silicium de type p en lui injectant des atomes de la colonne III
du tableau périodique i.e. le bore (B), le gallium (Ga), l’aluminium (Al) ou encore
l’indium (In) qui possèdent trois électrons périphériques soit un de moins comparé
au silicium. Il manque donc un électron pour faire les 4 liaisons avec le silicium.
L’électron manquant est facilement remplacé par un électron provenant d’une liaison
voisine, ce qui génère un trou dans la bande de valence. L’atome trivalent qui a alors
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capté un électron est appelé atome accepteur, il a perdu sa neutralité pour devenir
un ion négatif fixe. Dans le silicium de type p, les trous sont les porteurs de charge
(+) majoritaires et les électrons les porteurs minoritaires.
Pour obtenir un silicium de type n, il faut lui injecter des atomes de la colonne
V du tableau périodique comme le phosphore (P) ou l’arsenic (As). Ces atomes
possèdent cinq électrons sur leur couche externe. Quatre de leurs électrons sont mis
en commun avec les atomes de silicium voisins. Sous l’effet d’un très faible apport
d’énergie, le cinquième électron très faiblement lié à l’atome dopant se retrouve
libre dans la bande de conduction. L’atome dopant qui a fourni un électron libre au
cristal est appelé atome donneur. Ce dernier a perdu sa neutralité pour devenir un
ion positif fixe. Dans le silicium de type n, les électrons sont les porteurs de charges
(-) majoritaires et les trous les porteurs minoritaires.
Figure I.7 – a) liaisons dans le silicium intrinsèque (non dopé), b) liaisons dans le
silicium de type n et c) liaisons dans le silicium de type p. Tiré de [16].
3.2 De la jonction P-N à la cellule photovoltaïque
Une cellule solaire fonctionne grâce à un matériau semiconducteur qui absorbe
les photons incidents de la lumière émise par le soleil. Comme on a pu le voir
précédemment, il faut un apport d’énergie extérieur pour qu’une paire électron-trou
soit créée dans un semiconducteur. Dans le cas d’une cellule solaire, un photon
d’énergie hν supérieur à l’énergie Eg de la bande interdite transmet son énergie à
un électron de la bande de valence qui passe dans la bande de conduction, la paire
électron-trou est ainsi créée, c’est l’effet photoélectrique (représenté à la Figure I.8).
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Figure I.8 – Principe d’absorption d’un photon incident dans un semiconducteur.
Une fois la paire électron-trou créée, le rôle d’une cellule photovoltaïque est de
séparer celle-ci en envoyant chaque type de porteur de part et d’autre de la cellule. Si
la paire électron-trou n’est pas séparée assez rapidement, il y a recombinaison entre le
trou et l’électron qui par conséquent ne peuvent plus participer à l’établissement d’un
courant électrique. Pour séparer les porteurs, on impose un champ électrique interne
à la cellule et on oriente ainsi les porteurs chargés positivement et négativement en
sens inverse.
Ce champ électrique interne est créé en utilisant une jonction PN, constituée
d’un semiconducteur de type p et d’un semiconducteur de type n. Pour fabriquer
ces jonctions, on effectue un traitement de surface pour déposer un semiconducteur
de type n sur la surface externe d’un matériau de type p (ou pour déposer un
semiconducteur de type p sur la surface externe d’un matériau de type n). La mise
en contact de ces deux semi-conducteurs fait apparaître une zone à l’interface appelé
"région de charge d’espace" (RCE) où les porteurs libres majoritaires (les électrons
pour le type n et les trous pour le type p) ont diffusé et se sont recombinés entre eux.
C’est une région isolante, où règne un champ électrique intense, dirigé de la région n
vers la région p, qui repousse dans les régions neutres les porteurs libres majoritaires.
Dans cette région, les atomes dopants ne sont plus situés à proximité d’un porteur
libre de charge opposée. Les charges fixes portées par ces atomes dopants (devenus
des ions) sont responsables de la formation de ce champ électrique.
Figure I.9 – Schéma d’une jonction pn.
Sous illumination, des porteurs de charges minoritaires sont créés (électrons dans
la région p et trous dans la région n). Ceux-ci atteignent par diffusion la limite de la
RCE. Ils sont ensuite happés par le champ électrique et traversent immédiatement
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la jonction, échappant ainsi aux recombinaisons. Autrement dit, les paires électron-
trou photogénérées vont être séparées par ce champ électrique. Ce dernier va attirer
les électrons dans la région dopée n et les trous dans la région dopée p ce qui
donne naissance à un photocourant. L’éclairement augmente le courant inverse par
la création de paires électrons-trous dans la RCE mais aussi dans les zones dopées.
Sous apport de lumière, la jonction pn se comporte donc comme un générateur de
courant électrique. La jonction pn est la pierre angulaire des cellules photovoltaïques.
Pour former une cellule solaire, mise à part la jonction, il faut ajouter d’autres
matériaux qui vont permettre d’optimiser l’absorption des photons, la séparation
des paires électrons-trous et la collection des charges (contacts métalliques). Les
principaux éléments d’une cellule solaire en silicium sont illustrés à la Figure I.10 et
listés ci-dessous :
— La base (également appelée absorbeur) est l’endroit où la grande majorité
des paires électron-trou est générée. L’épaisseur typique de l’absorbeur pour
cellules solaires en silicium cristallin est comprise entre 150 et 300 µm.
— L’émetteur est une fine couche de dopage opposée à celle de l’absorbeur. Son
rôle est la séparation et la collecte des charges.
— Le silicium possède un indice de réfraction élevé ce qui entraîne une réflexion
en surface importante et donc une diminution de l’absorption. Une texturi-
sation de la surface et un revêtement antireflet sont donc nécessaire afin de
réduire la réflexion de la lumière incidente. Le nitrure de silicium amorphe
hydrogéné est le matériau le plus couramment utilisé.
— Les contacts avant et arrière sont constitués de matériaux hautement conduc-
teurs et sont responsables de l’extraction des charges dans le circuit externe.
Figure I.10 – Coupe transversale d’une cellule photovoltaïque standard.
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Non représentée sur la Figure I.10, la texturation de surface, précédée d’une étape
de retrait des défauts liés au découpage avec la scie à fil, est également utilisée pour
diminuer la réflectivité de la surface. Le procédé le plus employé pour la texturisation
est une attaque chimique créant des pyramides de dimensions caractéristiques allant
de 5 à 10 µm [17]. La longueur d’onde de la lumière incidente étant inférieure aux
dimensions des structures réalisées, les rayons incidents suivent les lois de l’optique
géométrique, subissent de multiples réflexions sur les surfaces des pyramides et ont
une probabilité plus grande de pénétrer dans la cellule.
3.3 Les cellules solaires associées aux études de cette thèse
Comme nous le verrons en détail dans les sections suivantes, cette thèse est
centrée sur la caractérisation par Microscopie Electronique à Transmission de deux
types de matériaux pour cellule solaire en silicium :
1. Une couche épitaxiée de silicium hydrogéné de type p dont la croissance est
réalisée à basse température (<200◦).
2. Un empilement de couche de passivation amorphe constitué d’oxyde d’alumi-
nium (a-AlOx) et de nitrure de silicium hydrogéné (a-SiNx :H).
Pour comprendre où sont intégrés ces matériaux dans les cellules solaires déjà com-
mercialisées ou à l’état de recherche, il faut tout d’abord présenter l’architecture
Al-BSF (Aluminium-Back Surface Field) qui est la plus simple, la plus courante et
la moins chère du marché. L’architecture Al-BSF consiste en un absorbeur de type p
avec une jonction bipolaire p−n+ sur le dessus et une jonction unipolaire p−p+ sur le
dessous. Cette dernière est formée en alliant de l’aluminium à l’absorbeur faiblement
dopé ce qui va créer un champ arrière de surface (BSF, Back Surface Field). Ce BSF
va confiner les porteurs de charge minoritaires dans l’absorbeur en créant une passi-
vation par effet de champ qui va limiter le nombre de recombinaison dans le but de
générer le maximum de courant électrique. Le passage de la technologie Al-BSF vers
la technologie PERC (Passivated Emitter Rear Contact) se fait par l’ajout de couche
de passivation en face arrière (représentée en jaune sur la Figure I.11). C’est donc ici
qu’intervient l’empilement de passivation a-AlOx/a-SiNx :H qui a l’avantage d’ap-
porter une double passivation (chimique et par effet de champ). Cette passivation de
la face arrière a permis de réduire les pertes par recombinaison contribuant ainsi un
gain de rendement de conversion considérable de 20% pour l’Al-BSF à ∼24% pour
la PERC [18][19][20]. Lors de cette thèse, l’interface c-Si/a-AlOx sera étudiée par
plusieurs techniques TEM (microscopie électronique à transmission) afin d’apporter
d’autres éléments de compréhension de la passivation chimique et par effet de champ
qu’apporte l’a-AlOx.
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Figure I.11 – Coupe schématique transversale des cellules solaires Al-BSF et
PERC. L’empilement de couche de passivation a-AlOx/a-SiNx :H étudié durant cette
thèse est représenté ici en jaune. Tiré de [21]
Les technologies PERC, PERT (Passivated Emitter Rear Totally diffused), et
PERL (Passivated Emitter Rear Locally diffused) forment la catégorie dite PERx
qui ont en commun cette passivation de la face arrière. La plupart des cellules
commerciales, y compris le PERx, sont à base d’absorbeur de type p (dopées au
bore). L’intérêt pour les absorbeurs de type n (dopés au phosphore) a cependant
augmenté ces dernières années en raison de plusieurs avantages tels que l’absence de
complexes B-O et encore une meilleure tolérance aux impuretés métalliques [22][23].
Entre autres, l’architecture n-PERT a montré son potentiel avec des rendements de
conversion supérieurs à 21% [24][25]. Le procédé standard pour la formation de la
couche émetteur de type p se fait par la diffusion de BBr3 (tribromure de bore) mais
des alternatives à cette technique ont également vu le jour, comme l’implantation
ionique ou la croissance épitaxiale à basse température de silicium dopé qui est
caractérisée par TEM durant cette thèse.
Figure I.12 – Coupe schématique transversale d’une cellule solaire n-PERT, l’émet-
teur épitaxié de type p étudié durant cette thèse est représenté en vert.
L’IPVF développe actuellement une cellule solaire tandem pérovskite/c-Si à deux
terminaux [26] qui intègre à la fois la couche épitaxiée dopée bore à basse tempéra-
ture comme moyen de réaliser une jonction tunnel et l’empilement a-AlOx/a-SiNx :H
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comme passivation de la face arrière de la cellule. Ce projet de cellule est présenté
sur la Figure I.13.
Figure I.13 – Coupe schématique transversale du projet de cellule solaire tandem
pérovskite/c-Si intégrant la couche épitaxiée et l’empilement de couche de passiva-
tion a-AlOx/a-SiNx :H étudiés durant cette thèse.
4 L’épitaxie silicium pour le PV
Outre la fabrication de c-Si industriel par les procédés Cz et Fz, il est aussi
possible de le produire par épitaxie. L’épitaxie est une technique de croissance de
matériaux cristallins qui a été développée au début des années 50 chez Bell Labs pour
la fabrication de transistors haute performance [27] et qui est aujourd’hui principa-
lement utilisée dans l’industrie des semi-conducteurs. La croissance de silicium par
épitaxie permet non seulement de contrôler l’épaisseur du substrat tout en s’affran-
chissant des pertes de matière liées à la découpe mais aussi de maîtriser le profil de
dopage. Dans le secteur du photovoltaïque, l’épitaxie du silicium a deux applications
principales :
— La croissance de silicium dopé mince (typiquement < 1 µm) pour la formation
de la couche d’émetteur comme présenté précédemment pour la technologie
n-PERT (Figure I.12).
— La formation de l’absorbeur de silicium cristallin comme alternative à l’utili-
sation de substrat de silicium (i.e. à partir de lingots de silicium).
4.1 Croissance par épitaxie
Épitaxie est un mot dérivé du grec, il peut être décomposé en "épi" qui signifie
"reposant sur" et "taxis" qui veut dire "arrangement". Ce mot décrit donc la forma-
tion d’une couche monocristalline étendue au-dessus d’un substrat cristallin.
La croissance épitaxiale, en particulier la formation des premières couches, peut
être classée en trois modes de croissance qui sont schématisés sur la Figure I.14.
Ces modes dépendent de la force d’interaction entre les adatomes (atomes adorbés
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à la surface du substrat) et la surface et surtout de la morphologie de l’interface. En
voici une brève description :
— Le modèle de Frank–Van der Merwe, plus connu sous le nom de "couche
par couche". Ce modèle se réfère à la situation où les atomes adsorbés sont
plus attirés vers le substrat que les uns vers les autres (Figure I.14.a)).
— Le modèle de Volmer-Weber, également appelé croissance par "îlots". Ici,
les interactions entre les adatomes sont plus fortes que celles entre les ada-
tomes et le substrat.
— Le modèle de Stranski-Krastanov, aussi appelé croissance par couche +
îlot. Il s’agit d’un mode de croissance intermédiaire et également le plus
couramment observé, qui commence couche par couche et se poursuit par
une croissance en îlots.
Figure I.14 – Modèles de croissance épitaxiale : (a) croissance Frank-Van der
Merwe "couche par couche", (b) croissance Volmer-Weber par "îlots", (c) croissance
Stranski-Krastanov "couche + îlots".[28]
On distingue deux types de croissance épitaxiale : i) La croissance homoépi-
taxiale dans laquelle la couche est la même que le substrat cristallin, tel que Si
sur Si. Dans ce cas, le film épitaxié peut avoir une qualité cristalline inférieure ou
supérieure au substrat ou encore être dopé différemment dépendant de l’applica-
tion visée. ii) La croissance hétéroépitaxiale, qui désigne un film et un substrat
composés de matériaux différents, comme Ge sur Si. L’hétéroépitaxie implique des
matériaux avec des paramètres de maille différents, et donc différents scénarios sont
possibles en fonction de l’inadéquation de la maille. Si l’inadéquation de la maille
est très faible, on peut alors considérer que la croissance est identique au cas homoé-
pitaxial. Si la couche épitaxiée a un paramètre de maille plus grand (ou plus petit)
par rapport au substrat, la couche épitaxiée se déforme pour minimiser l’énergie de
déformation aux endroits où elle se lie au substrat. La couche peut alors croître sous
une contrainte de tension (ou de compression) dans le plan : sa déformation entraîne
un paramètre de maille plus petit (ou plus grand) dans la direction de croissance
(hors plan), ce qui est illustré respectivement par les schémas (a) et (b) de la Fi-
gure I.15. C’est un aspect important de la croissance épitaxiale car cela affecte les
caractéristiques de croissance et surtout influence les propriétés électriques des films.
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Cependant un film ne peut être contraint qu’en dessous d’une certaine épaisseur,
appelée épaisseur critique (dc sur la Figure I.15), au delà, on dit que la couche se
"relaxe" dans une configuration plus stable : la création de défauts cristallins tels
que des dislocations qui permettent aux deux mailles de s’adapter à leurs différences
cristallographiques.
Figure I.15 – Schéma de croissances hétéroépitaxiales (cas des couches pour les-
quelles le coefficient de Poisson est positif) : (a) en tension (b) en compression et (c)
relaxée [28]
4.2 RF-PECVD pour la croissance de couches épitaxiées
de silicium à basse température
Plusieurs techniques peuvent être utilisées pour la croissance épitaxiale, on peut
les classer en deux grandes familles : les dépôts physiques en phase vapeur (PVD)
et les dépôts chimiques en phase vapeur (CVD). Les techniques de PVD comme par
exemple l’épitaxie par jet moléculaire (MBE, Molecular Beam Epitaxy) permettent
la croissance de matériaux extrêmement purs mais nécessitent des vides très poussés
(10−8 à 10−10 Torr) et ont des débits de production très faibles et un coût élevé qui
ne sont pas acceptables dans le secteur du photovoltaïque. Les techniques CVD dont
le principe repose sur des réactions chimiques entre des précurseurs gazeux et la sur-
face de l’échantillon ont l’avantage d’effectuer des dépôts de couches minces sur des
surfaces larges planes ou non et de natures très différentes. De plus, elles permettent
le dépôt de matériaux sous des formes très variées : monocristallins, polycristallins,
amorphes, épitaxiés. Il existe un panel considérable de ces techniques : Plasma En-
hanced CVD, Ultra-High Vacuum CVD, Low-Pressure CVD, Rapid-Thermal CVD,
Atmospheric Pressure CVD qui diffèrent principalement par des conditions de tem-
pérature, de pression qui modifient la façon dont les molécules se dissocient sur le
substrat. Le plus approprié pour l’industrie du photovoltaïque est la PECVD. Elle
est déjà largement utilisée pour le dépôt de revêtement antireflet (a-SiNx :H) et
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de couches de passivation (a-SiOx, a-Si :H...) [29][30][31]. Ici nous nous intéressons
plus particulièrement à la RF-PECVD (Radio Frequency-Plasma Enhanced CVD)
qui permet la croissance de couches épitaxiées à très basse température (< 200◦).
L’épitaxie à basse température, si elle ne compromet pas la qualité cristalline des
couches, peut réduire les coûts de procédés.
4.2.1 Bases de la PECVD
Les systèmes PECVD à couplage capacitif sont les plus courants pour la pro-
duction de plasma. Ils se composent d’une chambre dans laquelle deux électrodes
parallèles se font face et sont séparées de quelques centimètres : une électrode est
raccordée à la terre (où se trouve le substrat) et l’autre est connectée à une alimenta-
tion électrique (voir Figure I.16). Dans le cas de la RF-PECVD, cette alimentation
électrique est un générateur de radiofréquences sinusoïdales de 13,54 MHz. Cette
fréquence est une fréquence standard mondiale établie par l’Union internationale
des télécommunications en 1947, choisie pour éviter toute perturbation des commu-
nications radio.
Un plasma est un milieu ionisé composé de diverses espèces telles que des élec-
trons libres, des ions, des photons, des molécules, des atomes, des radicaux et des
clusters. Ces espèces résultent de la décomposition des molécules de gaz précurseur
par des collisions inélastiques avec des électrons libres, qui sont produits par la disso-
ciation de molécules de gaz lors de l’application du champ électrique radiofréquence.
En raison de la différence de vitesse entre les électrons et les ions, une différence de
potentiel se forme au niveau des parois du réacteur, ce qui provoque l’apparition d’un
champ électrique (pointant du plasma vers les parois). En conséquence, le plasma
devient chargé positivement et les particules chargées positivement sont accélérées
vers la surface du substrat, où elles sont adsorbées et contribuent à la formation du
film mince.
Figure I.16 – Schéma d’un réacteur RF-PECVD [32].
4.2.2 La croissance épitaxiale à basse température : un procédé de
croissance non conventionnel
Cette croissance épitaxiale à basse température a été observée au Laboratoire
de Physique des Interfaces et des Couches Minces (LPICM) comme un effet secon-
daire lors de recherches consacrées au développement de film de silicium amorphe
19
hydrogéné (a-Si :H) déposé sur des substrats de c-Si (100) [33] pour la formation de
cellule solaire à hétérojonction c-Si/a-Si :H. Cet effet secondaire a notamment été
caractérisé par microscopie électronique à transmission à haute résolution (HRTEM)
comme le montre le Figure I.17. Cette croissance épitaxiale à l’interface c-Si/a-Si :H
a tout d’abord été mise de côté car il a été démontré qu’elle faisait diminuer les
propriétés de passivation de l’a-Si :H [34][35].
Figure I.17 – Image HRTEM montrant la formation d’un arrangement atomique
pyramidal dans les premières couches de l’a-Si :H [36].
Peu de temps après, grâce à des recherches visant à développer des films de
silicium microcristallin 1 (µc-Si :H) et de silicium polymorphe 2 (pm-Si :H) dans le
but de remplacer les films a-Si :H dont la vitesse de dépôt était jusqu’alors trop faible
[37], la croissance épitaxiale à basse température a refait surface. En effet, lors de ces
travaux, un groupe de chercheurs a démontré qu’en appliquant les conditions d’une
croissance de pm-Si :H sur des substrats c-Si (100) au lieu de les appliquer sur des
substrats de verre, on pouvait obtenir une croissance épitaxiale [38]. Le graphique de
la Figure I.18 montre que la composition du film dépend du débit de silane. Sur un
substrat de c-Si (100), à partir d’un débit de silane de 30 sccm, la couche commence
à avoir un arrangement atomique similaire à celui du substrat, par contre, sur un
substrat de verre pour le même débit de silane il y a formation d’un film de pm-Si :H.
1. Film composé de microcristaux de silicium d’une gamme de 20-700 nm dans une matrice de
silicium amorphe
2. Film composé de nanocristaux de silicium d’une gamme de 2-5 nm dans une matrice de
silicium amorphe
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Figure I.18 – Évolution de la composition d’un film de silicium (caractérisé par
ellipsométrie) déposé à 175◦C sur un substrat de c-Si (100) en fonction du débit de
silane. La vitesse de croissance est aussi tracée en fonction du débit de silane. Les
flèches bleues au-dessus du graphique montrent la composition du film lorsqu’il est
déposé sur un substrat de verre avec les mêmes conditions de dépôt. Adapté de [38].
Avant la découverte de ces matériaux (pm-Si :H et l’épitaxie basse température),
le modèle de croissance des couches de a-Si :H et de µc-Si :H était basé sur l’in-
teraction du substrat avec des radicaux de silicium SiH3 [39][40][37]. Cependant ce
modèle s’applique pour des conditions de dépôt bien contrôlées et à faible vitesse,
l’augmentation de la vitesse de dépôt et du débit de silane à une pression totale re-
lativement élevée (2 mbar) est synonyme de réactions en phase gazeuse conduisant
à la formation de nanoclusters de silicium dans le plasma [41][42]. Bien que la crois-
sance par nanoclusters fût jusqu’alors une chose à éviter, de nouvelles conditions de
procédé ont permis de maitriser la formation de ces nanoclusters dans le plasma afin
d’améliorer les propriétés électroniques des couches µc-Si :H et pm-Si :H mais aussi
de pouvoir développer une épitaxie silicium à très basse température.
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Figure I.19 – Schéma de principe des différents chemins menant au dépôt de
couches minces de silicium par dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma
avant et après le développement de la croissance par nanocluster. Selon les conditions
du procédé, ce sont principalement des radicaux et des ions silicium qui contribuent
au dépôt, conduisant à des films de a-Si :H. Lorsque les radicaux et les nanoclus-
ters de silicium contribuent à la croissance, du silicium polymorphe (pm-Si :H) est
obtenu. Le silicium microcristallin peut être obtenu par la réaction de surface de ra-
dicaux de silicium et d’hydrogène atomique ou, de manière plus efficace, en modifiant
le procédé de croissance où une grande partie du film déposé provient de nanoclus-
ters de silicium. Et dans le cas de l’épitaxie où la croissance s’effectue principalement
par nanoclusters. Adapté de [37].
La croissance épitaxiale de silicium à basse température implique donc la forma-
tion de nanoclusters de silicium-hydrogène (SinHm) dans le plasma qui sont accélérés
vers le substrat et fondent lors de l’impact [38][43][44]. La croissance du film épitaxié
dépend de l’énergie d’impact de ces nanoclusters avec le substrat. Dès qu’ils entrent
en contact avec ce dernier, une transition de phase locale se produit à très haute
température qui conduit à la fusion des SinHm suivie de leur thermalisation avec le
substrat [45][44]. Cependant ce mode de croissance manque encore actuellement de
preuve expérimentale pour être accepté par toute la communauté scientifique. Dans
cette thèse j’ai apporté des résultats expérimentaux qui sont compatibles avec une
croissance par nanoclusters chapitre III.
4.3 Défauts dans le silicium
Les défauts, aussi dénommés imperfections structurales et chimiques, sont om-
niprésents dans les matériaux. Introduits dès leur élaboration, ils perdureront et
évolueront tout au long du cycle de vie du matériau, modifiant, améliorant ou dé-
truisant ses propriétés physiques. En effet, l’introduction de défauts dans un ma-
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tériau n’est pas que néfaste, elle peut aussi amener de nouvelles propriétés comme
nous avons pu le voir précédemment pour le dopage. Le développement de nouveaux
matériaux, structures ou assemblages qui sont parfois soumis à des conditions d’uti-
lisation drastiques telles que l’irradiation, les fortes déformations, les fluctuations
de température, etc... ont rendu l’étude des défauts primordiale. Comme nous le
verrons dans le chapitre III, la croissance épitaxiale de silicium à basse tempéra-
ture introduit de nombreuses impuretés chimiques dans la couche épitaxiée finale,
engendrant ou non une rupture ou une déformation de l’agencement périodique des
atomes.
Il est d’usage de classifier les défauts cristallins en défauts ponctuels (0D), li-
néaires (1D) et plans (2D). Ces noms sont cependant trompeurs en ce qu’ils dissi-
mulent l’aspect d’extension volumique propre à tous ces défauts.
Les défauts ponctuels sont de plusieurs types. Une lacune est un atome man-
quant dans la structure. Un auto-interstitiel est un atome de la matrice considérée
qui s’est inséré dans une position qui n’est pas un site normalement occupé. Il peut
se loger dans les cavités tétraédriques ou octaédriques du cristal. Une impureté est
un atome étranger à la matrice considérée (e.g. un dopant) qui peut être en substitu-
tion, on parlera alors d’impuretés substitutionnelles ou en insertion à ce moment-là
on parlera d’impuretés interstitielles. Pour ces derniers, la perturbation locale de la
maille cristalline peut être assez importante et aller jusqu’à induire une reconfigura-
tion locale du réseau. Il peut aussi se former des associations de plusieurs interstitiels
que l’on appelle souvent complexes ou amas. Ces types de défauts sont très difficiles
à caractériser car ils ne sont pour la plupart pas directement visibles. De ce fait,
ils sont souvent caractérisés indirectement par des mesures électriques ou par l’as-
sociation de plusieurs instruments de mesures. Dans le domaine du photovoltaïque,
les défauts ponctuels les plus dérangeants sont les impuretés métalliques (comme
Cu et Fe par exemple) puisqu’elles introduisent des niveaux d’énergie dans la bande
interdite qui facilitent la recombinaison des porteurs de charge. Si dans certains cas
il n’est pas possible de les éviter, il est toutefois possible de les piéger pour les rendre
inactives [46]. Puis comme nous le verrons dans le chapitre III, les complexes B-H
se forment dans le silicium dopé au bore à cause d’une concentration en hydrogène
trop importante. Ceux-ci bloquent le dopage et déforment la maille cristalline.
Les défauts linéaires aussi appelés dislocations peuvent également favoriser
la recombinaison des porteurs de charge photogénérés. Ici nous allons introduire
le concept de dislocation introduit par Voltera en 1907 et une manière pratique
de les caractériser : le circuit de Burgers que nous avons utilisé dans nos clichés
de microscopie haute résolution. L’introduction d’une dislocation dans un milieu
matériel peut se faire via la procédure de Voltera [47]. La Figure I.20 illustre cette
procédure dans le cas d’une dislocation rectiligne menant à la formation de deux
cas limites que sont les dislocations vis et coin. Elle peut être décrite de la façon
suivante :
— rompre les liaisons au niveau de la surface séparant les plans ABCD et
A’B’C’D’ ;
— déplacer le plan A’B’C’D’ du vecteur ~AA1 en appliquant une contrainte ex-
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terne ;
— remplir le vide éventuellement produit ou enlever l’excédent de matière ;
— ressouder le cristal et supprimer la contrainte.
Il apparaît clairement sur le schéma de la Figure I.20 qu’une dislocation est à
la jonction entre deux zones du milieu matériel dont les régions de part et d’autre
du plan de glissement (parallèle au plan ABCD) sont dans un état de translation
relative différent. Cette jonction est appelée la ligne de la dislocation et ici elle est
parallèle au vecteur ~CD. Dans cet exemple la différence des états de translation
relative est b = ~AA1 et constitue le vecteur de Burgers de la dislocation. Dans le
cas d’une dislocation vis le vecteur de Burgers est parallèle à la ligne ( ~CD // ~AA1)
alors que pour une dislocation coin il est perpendiculaire à cette dernière ( ~CD ⊥
~AA1). Plus généralement l’orientation du vecteur de Burgers par rapport à la ligne
peut être quelconque et est toujours décomposable en composantes vis et coin, la
dislocation est dite mixte. Dans les matériaux massifs ce sont en réalité des boucles
de dislocation qui se forment et qui peuvent s’étendre sous l’effet de la contrainte
appliquée. Par convention, il est très souvent déterminé que b est une des plus petites
translations du cristal et que le plan de glissement est un plan compact i.e. b est de
type 12<110> et le plan de type <111> pour une structure cfc.
Figure I.20 – Schéma illustrant l’introduction dans un cristal d’une dislocation
rectiligne de vecteur de Burgers b = ~AA1, tiré de [48].
En pratique, le vecteur de Burgers est défini à l’aide du circuit de Burgers (Fi-
gure I.21). La première étape consiste à orienter la ligne de la dislocation. Sur la Fi-
gure I.21, la ligne est orientée par un vecteur unitaire (u) qui pointe vers le papier. On
décrit ensuite un circuit fermé qui entoure la ligne de la dislocation (Figure I.21.a)).
Le sens de parcours du circuit est choisi positif par rapport à l’orientation de la ligne.
Le circuit débute au point S et se termine au point F, évidemment confondu avec
le point S. On se déplace ensuite dans une région voisine où le cristal ne présente
pas de défaut et on dessine le même circuit que précédemment (Figure I.21.b)). On
constate que les points F et S sont distincts. Le défaut de fermeture SF est appelé
vecteur de Burgers de la dislocation.
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Figure I.21 – A gauche, le circuit de Burgers pour une dislocation coin dans un
cristal cubique. Le même circuit est dessiné à droite dans un cristal parfait.
Enfin, nous ne citerons ici qu’un seul type de défaut plan, le joint de grain.
Il s’agit d’un défaut bidimensionnel séparant deux cristaux ou grains d’orientation
différente. Dans le chapitre III, nous allons décrire et décomposer les nanomacles ca-
ractérisées en HRTEM en plusieurs joints de grains. Ce qui peut notamment conduire
aux phénomènes suivants :
— ségrégation d’impuretés [49] ;
— déformation du cristal par glissement relatif de deux grains [50] ;
— blocage ou émission de dislocation.
Quant à leur effet sur les propriétés électroniques, ils favorisent la recombinaison des
porteurs de charges et limitent localement le rendement [51] par :
— L’introduction de niveaux peu profonds dans les bandes de valence et de
conduction ;
— La présence d’impuretés ;
— La présence de liaisons pendantes.
5 La passivation du Silicium PV
Le terme passivation peut avoir un sens différent suivant le secteur industriel
dans lequel il est employé. En effet, en métallurgie, la passivation est un procédé
de traitement de surface qui consiste à immerger une pièce en acier dans un bain
permettant la formation d’une couche superficielle protectrice, on l’appelle aussi
couche anti-corrosion. Dans le domaine du photovoltaïque, la passivation consiste à
mettre en œuvre des traitements de surface associés à des dépôts de diélectriques
avec les objectifs suivants :
— conférer aux surfaces et interfaces les propriétés électriques requises pour un
fonctionnement optimal du dispositif ;
— stabiliser les propriétés des surfaces et interfaces en vue de supprimer toute
perturbation ou évolution dans le temps des caractéristiques fonctionnelles
du dispositif résultant de contraintes extérieures physicochimiques (contami-
nation, oxydation...), thermiques et électriques. La stabilité de l’AlOx en fait
un bon candidat comme diélectrique destiné à la passivation.
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Dans les sections qui suivent nous allons présenter le processus de recombinaison des
porteurs de charges, qui est à l’origine de la détérioration des propriétés électroniques
du silicium ainsi que les deux types de passivation qui permettent de contrecarrer
le phénomène de recombinaison de surface. Enfin nous nous concentrerons sur la
fabrication de l’empilement de couche de passivation a-AlOx/a-SiNx :H qui a été
caractérisé durant cette thèse.
5.1 Recombinaison
La recombinaison des porteurs de charge peut être divisée en deux termes, celui
qui est intrinsèquement lié aux semi-conducteurs et celui qui est dû à des facteurs
externes.
Concernant les mécanismes de recombinaison intrinsèques, le premier mécanisme
a déjà été abordé dans la section 3 lorsque le gap indirect du silicium a été présenté.
Elle implique une paire électron-trou qui se recombine en émettant un photon avec
une énergie égale à la valeur de la bande interdite, elle est illustrée à la Figure I.22.a).
Ce type de recombinaison dans le silicium est négligeable car il nécessite l’assistance
d’un phonon du réseau pour se produire. Le deuxième mécanisme est la recombinai-
son Auger qui implique l’interaction de trois porteurs. Il consiste en la recombinaison
d’un électron de la bande de conduction et d’un trou de la bande de valence, mais
plutôt qu’une émission de photons, l’énergie est transférée à un troisième porteur
libre qui se thermalise ensuite vers le bord de la bande. Il peut s’agir d’une interac-
tion impliquant deux électrons et un trou (hole, h) représenté à la Figure I.22.b) ou
deux trous et un électron représentés à la Figure I.22.c).
Figure I.22 – Schéma de (a) recombinaison radiative ; (b) une recombinaison Auger
impliquant eeh (c) ehh ; (d) recombinaison SRH et (e) recombinaison de surface.
Pour les recombinaisons extrinsèques, il y a tout d’abord ce qu’on appelle les
recombinaisons Shockley-Read-Hall (SRH) [52]qui sont directement liées à la qua-
lité de fabrication du silicium. Ce mécanisme de recombinaison se produit via des
niveaux d’énergie discrets (Et) présents dans la bande interdite qui fournissent des
états intermédiaires disponibles pour la recombinaison des électrons et des trous
(Figure I.22.d)). Ces niveaux discrets intermédiaires aussi nommés pièges sont in-
troduits par des défauts ponctuels (lacunes, atomes interstitiels ou substitutionnels),
des dislocations, des précipités, des complexes ou par l’interaction de tous ces dé-
fauts. Ces types de recombinaisons dans le volume du silicium peuvent à l’heure
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actuelle être largement limités par des procédés de fabrication (Cz et notamment
Fz) qui prêtent une attention particulière à la qualité et la pureté du silicium. Et
enfin, le dernier mécanisme et non des moindres, les recombinaisons de surface. Les
surfaces des substrats de silicium sont une interruption brutale de la périodicité du
réseau cristallin. En effet, les atomes de surface du silicium n’ont pas leurs quatre
voisins, ils présentent donc une ou plusieurs orbitales électroniques qui ne participent
pas à la liaison et sont appelées liaisons pendantes. Les liaisons pendantes en sur-
face génèrent une grande quantité de niveaux de pièges répartis en continu dans la
bande interdite (Figure I.22.e)), fournissant une voie de recombinaison non radiative
très efficace. De plus, la contribution majeure de la surface d’un wafer de silicium,
font des recombinaisons de surface un des facteurs les plus limitants du rendement
photovoltaïque. Il existe deux voies pour réduire ce dernier type de recombinaison :
la passivation chimique et la passivation par effet de champ.
5.2 Passivation chimique
La passivation chimique consiste à venir combler les liaisons pendantes avec un
élément extérieur qui va ainsi supprimer les états d’énergie introduits dans la bande
interdite. C’est exactement ce que réalise l’oxyde natif du silicium qui se forme à l’air
ambiant. En effet, la différence de bande interdite entre le silicium (1,12 eV à 300 K)
et son oxyde (8,9 eV à 300 K) est suffisamment élevée pour maintenir les porteurs
dans le silicium. Cependant cette passivation génère une couche défectueuse qui a
des niveaux de piège dans la bande interdite (Figure I.23). L’oxyde natif n’assure
pas une passivation de surface efficace mais il a cependant été amélioré avec des
procédés d’oxydation dédiés permettant ainsi de réduire significativement les défauts
intrinsèques. Néanmoins la température très élevée (800-1000°C) nécessaire pour un
procédé d’oxydation contrôlé n’est pas rentable pour le secteur du photovoltaïque
et peut aussi dégrader la qualité du silicium. Ce dernier doit donc être remplacé par
un autre matériau.
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Figure I.23 – Alignement de bandes entre c-Si et SiO2. La zone jaune correspond
à la bande interdite. Les niveaux d’énergie calculés pour divers défauts ponctuels
dans le SiO2 sont indiqués sur le graphique. Le nombre en exposant est la charge
nette du défaut. De gauche à droite de l’axe horizontal, les défauts sont : liaison Si-
Si ; liaisons pendantes du silicium SiDB ; liaison Si-H ; liaisons pendantes d’oxygène ;
pont peroxyde O-O ; et l’oxygène triplement lié. Tiré de [21].
L’hydrogène peut aussi jouer le rôle d’élément de passivation et s’avère alors
beaucoup plus efficace que l’oxygène en venant combler la plupart des liaisons et
en déplaçant les niveaux d’énergie hors de la bande interdite du silicium. Dans
l’empilement de couche de passivation a-AlOx/a-SiNx :H étudié durant cette thèse, le
a-SiNx :H qui est en quelque sorte un réservoir d’hydrogène va après un recuit libérer
celui-ci, qui va traverser la fine couche d’a-AlOx pour venir passiver chimiquement
la surface du silicium [53][54]. Cet empilement apporte donc une double passivation
chimique assurée par les atomes d’oxygène de l’a-AlOx et les atomes d’hydrogène
du a-SiNx :H.
5.3 Passivation par effet de champ
L’autre type de passivation de surface est la passivation par effet de champ. La
présence de charges en surface du silicium va générer un champ électrique qui, s’il
est de la bonne polarité, va repousser les porteurs minoritaires (ou majoritaires)
de charges de la surface. Ce processus de passivation est complémentaire avec le
précédent, la probabilité de recombinaison en surface est là encore diminuée, non
pas comme dans le cas de la passivation chimique par la diminution de la densité
des centres de recombinaison potentiels, mais par la diminution de la densité de
porteurs pouvant y avoir accès. Afin de repousser un type de porteur de charge de
la surface, la courbure de la bande d’énergie peut être établie en utilisant un profil
de dopage sous la surface, comme cela est fait sur la surface arrière de la technologie
Al-BSF décrite précédemment (Figure I.11). Par ailleurs, de nombreux matériaux
diélectriques présentent une densité de charge électrostatique appelée "densité de
charge fixe" (Qf ). La surface du silicium peut alors être modifiée d’un mode d’ac-
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cumulation à un mode d’inversion, en fonction de la polarité des charges, de leur
densité surfacique et du niveau de dopage du silicium. Ces deux modes peuvent ré-
duire la densité de charge surfacique d’un des porteurs de charges cependant le mode
inversion provoque un courant de fuite dans le volume où la densité des porteurs
minoritaires et majoritaires devient égale et favorise les recombinaisons [55]. C’est la
raison pour laquelle les matériaux à Qf négatif sont préférés sur le silicium de type
p tandis que les matériaux à Qf positif sont le plus souvent utilisés sur le silicium
de type n.
Figure I.24 – Densité d’électrons et de trous sous la surface de c-Si pour (a) c-Si
de type p et (b) de type n sous l’influence d’une charge de surface fixe négative, (c)
courbure de bande sous l’influence de Qf . Tiré de [56].
Le nitrure de silicium hydrogéné amorphe (a-SiNx :H) est utilisé pour passiver
les surfaces de c-Si de type n car il présente un Qf positif tandis que le Qf négatif de
l’oxyde d’aluminium (a-AlOx) le prédestine aux surfaces de c-Si de type p comme
dans le cas de la cellule PERC (Figure I.11).
L’empilement a-AlOx/a-SiNx :H caractérisé durant cette thèse a été utilisé pour
passiver la surface de c-Si de type p. Comme décrit précédemment, pour passiver la
surface d’un c-Si de type p, il faut apporter un maximum de charge négative. Ainsi
pour que la passivation par effet de champ d’un tel type d’empilement soit efficace,
il faut trouver un bon compromis entre un a-AlOx qui apporte un maximum de
charges négatives et un a-SiNx :H qui apporte le moins de charges positives pos-
sible. Ce dernier point a été l’une des études qu’a mené Fabien Lebreton (doctorant
Total/LPICM 2014-2016) durant sa thèse [21].
5.4 Dépôts de l’empilement a-AlOx/a-SiNx :H
5.4.1 Le film d’a-AlOx
La couche a-AlOx de cet empilement a été déposée par ALD (Atomic Layer
Deposition). C’est une technique basée sur la réaction auto-limitée de précurseurs
pulsés séquentiellement dans un réacteur. Ce mécanisme de croissance auto-limitée
permet un contrôle très précis de l’épaisseur avec une bonne uniformité [57]. Le
principe du dépôt d’a-AlOx est illustré à la Figure I.25. Pour expliquer de façon
simple le dépôt de a-AlOx, nous considérons une surface de c-Si hydroxylé (groupe
OH en surface). Le dépôt commence par l’exposition de cette surface à une première
impulsion de vapeur de trimethylaluminum (TMA). L’échange de ligands entre le
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TMA et les liaisons OH libère du méthane (CH4). Lorsque tous les sites sont saturés,
la réaction chimique s’arrête d’elle-même. Une étape de purge est réalisée avec du gaz
neutre (Ar ou N2) afin d’éliminer les sous-produits de réaction et le TMA restant.
De la vapeur d’eau est ensuite pulsée dans la chambre pour réagir avec les groupes
méthyle de TMA jusqu’à saturation. Une autre purge est effectuée pour éliminer
les sous-produits et l’eau restante. La surface présente des groupes hydroxyle et est
prête pour le prochain cycle ALD. En répétant le cycle ALD trois fois, une couche
d’environ 3Å est déposée sur la surface du substrat, avec une croissance par cycle de
1 Å. Ici le processus ALD repose sur l’activation thermique (à température constante
de 250°C) des précurseurs et est appelé ALD thermique (T-ALD), les précurseurs
peuvent aussi être activés par plasma, il s’agit de la PE-ALD. Avec les conditions
standard de dépôt par T-ALD, des défauts appelés blisters se forment à l’interface.
Il s’agit de cloques remplies d’hydrogène dont le diamètre peut aller de 1 à 60 µm et
qui peuvent parfois éclater et laisser à nu localement le substrat de c-Si. F.Lebreton
et al. ont montré que ces défauts dégradaient les propriétés optiques et électriques de
l’empilement de passivation [58]. Pour limiter la formation de ces défauts F.Lebreton
et al. ont développé le procédé ALD par dérive thermique (TD-ALD) qui consiste
en une augmentation constante de la température du substrat (rampe de 200°C à
250°C). Tous les échantillons étudiés durant cette thèse ont été réalisés par TD-ALD
[59].
Avant chaque dépôt le substrat de c-Si est plongé dans un bain de HF pour enlever
l’oxyde natif, la surface de départ est donc peuplée de liaisons Si-H [60]. Malgré
ceci, la littérature rapporte qu’une couche interfaciale de a-SiOx est formée entre le
substrat de c-Si et la couche d’a-AlOx [61][56]. Elle proviendrait de l’oxydation du
substrat au cours des premiers cycles ALD qui serait dû à une adsorption incomplète
des molécules de TMA en surface [62].
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Figure I.25 – Principe du procédé de dépôt d’a-AlOx par ALD basé sur le TMA et
l’H2O. Les sphères bleues, jaunes, rouges et noires sont respectivement des atomes
d’oxygène, d’hydrogène, d’aluminium et de carbone. (a) Impulsion de TMA, (b)
Purge des sous-produits et du TMA restant, (c) H2O impulsion, (d) purge des sous-
produits et du H2O restant. A partir de la surface initiale I, en répétant le cycle
ALD 3 fois (de a à d), la surface finale F est recouverte par un film ALD d’environ
3 Å. Tiré de [21].
Après un dépôt d’a-AlOx par TD-ALD , un recuit (ici à 380°C) est toujours
nécessaire pour activer les charges fixes négatives indispensables à la passivation par
effet de champ [63][64]. Plus de détails seront donnés sur les conditions de procédé
de chaque échantillon étudié durant cette thèse dans le chapitre IV.
L’origine des charges fixes dans l’a-AlOx n’est pas encore entièrement comprise
et serait multiple :
— La coordination tétraédrique de l’a-AlOx au niveau de l’interface apporterait
un charge de nette de -1 [65][66][67] ;
— Les oxygènes interstitiels dont la charge est -1 [68] ;
— Les charges négatives piégées dans des niveaux d’énergie de défauts ponctuels
[69].
5.4.2 Dépôt de a-SiNx :H sur l’a-AlOx
Le film de a-SiNx :H est déposé sur l’a-AlOx par PECVD à 420°C. Le principe
de cette technique de dépôt a déjà été exposé à la section 4. Comme décrit précé-
demment un recuit à 380°C est aussi nécessaire pour la diffusion de l’hydrogène à
l’interface c-Si/a-AlOx. De même, plus de détails seront donnés sur ces conditions
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de procédé au chapitre IV. Ici nous allons nous concentrer sur la nécessité d’encap-
sulation de l’a-AlOx par le a-SiNx :H.
Suivant la technologie sur laquelle va être intégré l’a-AlOx, il pourra passiver
la surface avant ou arrière de la cellule, de ce fait, il devra aussi jouer le rôle de
revêtement anti-reflet. Cependant son indice de réfraction (∼1,64) est trop faible
pour jouer ce rôle. En effet, l’indice de réfraction optimal d’une couche anti-reflet
doit être supérieur ou égal à 1,97 pour assurer la plus faible réflexion de la longueur
d’onde la plus intense (∼ 630 nm) de la lumière du soleil, à l’interface air / silicium.
Il serait toutefois possible de contrecarrer le faible indice de réfraction de l’a-AlOx
en augmentant son épaisseur de 6 nm (valeur optimale déterminée par F.Lebreton
durant sa thèse) à 96 nm ce qui n’est pas compatible avec les exigences industrielles
du dépôt par ALD. Le a-SiNx :H est ainsi le matériau le plus couramment utilisé
comme couche anti-reflet avec un indice de réfraction compris entre 1,8 et 2,1.
Une autre raison de ne pas utiliser l’a-AlOx comme couche de passivation unique
est liée à sa stabilité. Bien qu’il soit une barrière efficace contre l’humidité, lorsqu’il
est déposé seul sur le c-Si, il ne résiste pas au test de chaleur humide (étape nécessaire
à l’industrialisation) [70]. Une couche d’encapsulation est donc nécessaire pour sta-
biliser les propriétés de passivation fournies par l’a-AlOx. La couche de a-SiNx :H est
une barrière anti-humidité très efficace qui protège la couche de passivation a-AlOx,
même sous une humidité relative de 100% [71].
Jusqu’à présent, beaucoup d’études ont été réalisées sur les propriétés électriques
et physico-chimiques de l’a-AlOx et de son interface avec le c-Si, cependant beaucoup
moins d’analyses ont été réalisées sur l’interface c-Si/a-AlOx provenant d’un empile-
ment a-AlOx/a-SiNx :H sur c-Si. En effet, comme nous l’avons vu précédemment, la
présence du a-SiNx :H modifie et améliore la passivation à l’interface c-Si/a-AlOx.
Ainsi, durant cette thèse nous proposons d’étudier la composition de cette interface
par différentes techniques de microscopie afin de comprendre davantage les interac-
tions physico-chimiques qui participent à l’établissement d’une double passivation
(chimique et par effet de champ).
Dans la suite de ce manuscrit, je commencerai par présenter la microscopie
électronique à transmission en détaillant le processus de préparation des lames
minces spécifique aux matériaux du photovoltaïque et aux techniques utilisées.
Dans le chapitre III, je présenterai ensuite les résultats concernant l’étude de la
croissance épitaxiale de silicium sur silicium. Sur cette étude, nous nous sommes
principalement concentrés sur les défauts qui engendrent une diminution du
dopage actif de la couche. Le chapitre IV est quant à lui dédié à l’étude de
couches de passivation, en particulier aux analyses chimiques locales à l’interface
c-Si/a-AlOx.
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Chapitre II
Microscopie Électronique à
Transmission quantitative pour le
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L’objet de ce chapitre est de présenter toutes les techniques en rapport avec la
Microscopie Électronique à Transmission que j’ai utilisées durant cette thèse et sur
lesquelles je suis autonome à l’heure actuelle. Pour la couche de silicium épitaxiée
ainsi que pour l’empilement des couches de passivation a-AlOx/a-SiNx :H, un pro-
tocole de caractérisation a été mis en place, allant de la préparation de l’échantillon,
l’utilisation des microscopes et le traitement des données.
1 Préparation des échantillons TEM par Faisceau
Ionique Focalisé (FIB)
La préparation des échantillons est une étape cruciale de la caractérisation par
TEM, elle doit être adaptée au matériau et aux techniques TEM utilisées. Cette pré-
paration consiste à amincir l’échantillon pour qu’il y soit transparent aux électrons.
En effet, pour des électrons d’énergie moyenne (200keV) l’épaisseur des échantillons
ne doit pas dépasser les 100nm. Il existe plusieurs méthodes de préparation, la pré-
paration conventionnelle qui consiste en une première étape d’amincissement mé-
canique réalisée soit par grinder/meuleuse ou encore par tripode et une seconde et
dernière étape qui permet de rendre l’échantillon transparent aux électrons à l’aide
d’un système de polissage ionique de précision (PIPS). Durant cette thèse je me suis
cependant tourné vers la préparation par Faisceau Ionique Focalisé (FIB) qui dans
ce cas présente plusieurs avantages compareé aux méthodes conventionnelles :
— La zone transparente aux électrons donc disponible pour l’analyse TEM peut
être de plusieurs microns et d’épaisseur constante. Ceci nous a permis de
tester plusieurs paramètres d’acquisition lors de l’analyse des couches de pas-
sivation a-AlOx/a-SiNx :H qui sont très sensibles au faisceau d’électrons.
— D’un point de vue industriel, le transfert des compétences (formation, ap-
prentissage, protocole) est bien plus rapide que les méthodes de préparations
conventionnelles. De plus, le FIB est très polyvalent car il intègre un micro-
scope à balayage (SEM) et d’autres techniques d’analyses chimiques (EDX)
et cristallographique (EBSD) de surface ou de volume.
— La zone à amincir est choisie avec une précision de quelques nanomètres et
peut être orientée dans n’importe quelle direction.
Dans les paragraphes suivants, le principe de fonctionnement et le protocole de pré-
paration d’échantillons qui ont été mis en place lors de cette thèse seront présentés.
1.1 Principe du FIB
Comme le montre la Figure II.1 cet instrument combine une colonne SEM en po-
sition verticale et une colonne ionique à 52°, toutes deux disposées dans une chambre
à vide (10−4 mbar). De cette manière, les faisceaux d’électrons et d’ions peuvent
coïncider sur la même région de l’échantillon, à condition que la zone d’intérêt se
trouve dans le plan eucentrique. Le FIB fonctionne de la même manière qu’un SEM
sauf que le faisceau d’électrons est remplacé par un faisceau d’ions focalisés (le plus
souvent du Gallium, Ga) qui provient d’une source de métal liquide (LMIS) [72]. Le
Ga liquide s’écoule le long d’un cône de tungstène sur lequel est appliqué un champ
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électrique qui extrait les ions Ga+. Une fois extraits, les ions Ga sont accélérés par
une tension allant de 2 kV à 30 kV. Cette tension d’accélération est un paramètre
très important à gérer lors de la préparation de l’échantillon, puisque c’est elle qui
régit la profondeur de pénétration des ions dans le matériau qui peut occasionner
la formation de défauts cristallins, l’implantation de Ga ou encore l’amorphisation
de la surface du matériau que l’on peut limiter mais pas éviter. Une modification
du courant qui va de quelques nA à quelques pA change la forme de la sonde et son
diamètre, et donc le nombre d’ions qui arrivent par seconde à la surface du maté-
riau. Le courant sera lui aussi adapté pour limiter l’implantation de Ga. À très faible
courant, il est possible d’imager à l’aide du faisceau ionique puisque lorsqu’un ion
est propulsé à la surface de l’échantillon, des électrons secondaires sont pulvérisés
et collectés par le détecteur d’électrons secondaires pour former une image, de la
même façon qu’un SEM. Cependant la particularité du "dual-beam" est de pouvoir
imager en mode SEM (beaucoup moins destructif) et d’utiliser le FIB pour arra-
cher, creuser, graver ou encore modeler la matière [73]. Cet instrument possède aussi
un système d’injection de gaz (GIS) qui permet le dépôt de matière (isolant, semi-
conducteur ou métaux) localisé par le biais d’un procédé appelé Dépôt Induit par
Faisceau d’ion/électron Focalisé (FIBID and FEBID respectivement) [74][75]. Ces
procédés de dépôt sont très similaires au dépôt chimique en phase vapeur (CVD) où
des molécules de gaz contenant les éléments à déposer sont injectées sur l’échantillon
très près du faisceau d’ion ou d’électrons et sont adsorbées. Le faisceau va alors dé-
composer les molécules adsorbées en produits non-volatiles qui vont se déposer à
la surface de l’échantillon et en produits volatils qui sont expulsés. Le précurseur
gazeux qui a été utilisé durant cette thèse est le (CH3)3Pt(C5H5CH3) pour le dépôt
de couche de platine (Pt). Nous verrons par la suite que ces dépôts sont utilisés pour
protéger la couche d’intérêt en surface. Enfin, un micro-manipulateur (simple tige
en tungstène) de type Omniprobe est disponible pour déplacer les éléments qui ont
été façonnés au préalable ou encore pour limiter les phénomènes de charge présents
à la surface d’échantillons semiconducteurs ou métalliques.
Figure II.1 – Illustration des principaux éléments qui constituent un FIB [76]
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1.2 Protocole de préparation des échantillons
Durant ma première année de thèse, j’ai tout d’abord été formé à la préparation
d’échantillons TEM avec un protocole standard de préparation comme l’ont déve-
loppé Langford et al. [77] ou encore amélioré par Bals et al. [78]. La préparation
de mes échantillons devait répondre aux contraintes des analyses HRTEM, STEM-
HAADF et STEM-EELS, c’est à dire avoir la meilleure qualité cristalline possible
(tout en étant très fine). En EELS, plus l’épaisseur de l’échantillon est fine, plus il
est probable de détecter des éléments sous forme de trace ou encore de distinguer
certaines structures fines des seuils considérés [79]. On sait aussi qu’une épaisseur
inférieure au libre parcours moyen des électrons dans un matériau donné permet
d’obtenir de bons résultats en EELS en déconvoluant les spectres. En sachant que le
libre parcours moyen inélastique des électrons dans le c-Si est d’environ 100 nm, je
visais donc une épaisseur de lame comprise entre 70 et 100nm. De plus, dans le cas
des couches de passivation a-AlOx/a-SiNx :H et surtout de l’interface c-Si/a-AlOx
qui sont très sensibles au faisceau d’électrons, il fallait que cette faible épaisseur soit
uniforme sur toute la lame afin de pouvoir effectuer plusieurs tests avec différents pa-
ramètres d’acquisition. Je me suis alors tourné vers le protocole de préparation établi
pour des analyses (S)TEM haute résolution développé par Schaffer et al. [80] que j’ai
modifié, simplifié et stabilisé. Pour fabriquer mes échantillons TEM en coupe trans-
versale, j’ai utilisé le dual beam SEM/FIB Helios nanolab 600i installé au CEMES.
Les paragraphes qui suivent présentent le protocole que j’ai utilisé pour préparer mes
échantillons. Le même protocole de préparation a été utilisé pour les deux projets
que j’ai eu à traiter, néanmoins, pour les couches de passivation a-AlOx/a-SiNx :H
dont l’analyse EELS était la principale technique de caractérisation, j’ai davantage
aminci la lame pour atteindre une épaisseur d’environ 70 nm.
1.2.1 Protection de la surface
Quelques réglages préalables à la protection de la surface sont nécessaires : ré-
gler la position eucentrique pour que les faisceaux d’électrons et d’ions coïncident au
même point puis orienter l’échantillon pour avoir l’axe de zone souhaité. Nous avons
choisi l’axe de zone [110] afin d’observer les plans de faible indice de Miller ((111),
(100), (110) plans denses et très espacés). Les couches d’intérêt se situent directe-
ment à la surface de l’échantillon. Pour ne pas biaiser leurs mesures d’épaisseur par
HRTEM ou par STEM, le dépôt de protection ne doit pas dégrader ou amorphiser
la surface de l’échantillon. Pour éviter cela, on commence par protéger la surface de
l’échantillon en utilisant le procédé FEBID pour déposer une première couche de Pt
sur une surface de 15× 2 µm2 (2 kV à 0.69 nA). En effet, par FEBID les particules
métalliques qui se forment dans la couche sont plus petites et moins énergétiques
que lors du dépôt par faisceau d’ion (FIBID). La surface de la couche d’intérêt sera
donc bien plus lisse et son épaisseur sera conservée. Cependant la couche déposée
par FEBID est perméable aux ions ce qui peut occasionner l’amorphisation ou la
dégradation de la couche d’intérêt lors de l’affinage final ; et le procédé FEBID est
bien plus lent que le procédé FIBID. C’est pourquoi, après avoir déposé environ 500
nm de Pt par FEBID, il faut compléter par un dépôt de Pt par FIBID (30 kV à 83
pA) [81]. Au total, on aura un dépôt sur une surface typique de 15× 2 µm2 et une
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épaisseur de protection entre 3-4 µm. Il faut savoir que plus la couche de protection
est épaisse plus il sera possible d’amincir la lame durant les dernières étapes de
fabrication.
Figure II.2 – Images SEM des étapes de protection de la zone d’intérêt choisie :
a) Repérage d’une zone, b)après le FEBID de Pt sur la zone choisie et c) après la
protection totale de la zone par FEBID + FIBID de Pt.
1.2.2 Façonnage de la lame dans le volume du silicium
Cette étape consiste à détourer en volume la couche de protection préalablement
réalisée laissant apparaitre le futur échantillon. En mode ionique, à un angle d’in-
cidence de 52◦ entre la normale à la surface et la colonne ionique, trois trous de
forme rectangulaire et d’une profondeur de 20 µm sont creusés (30 kV à 21 nA) à
l’aide du motif de découpe "Rectangular Cross-Section" (RCS) et à une distance de
3 µm autour du dépôt comme le montre la Figure II.3.a). Ensuite, on vient creuser
au plus proche de la lame à un angle d’incidence de 49◦ d’un côté et 55◦ de l’autre
côté en utilisant le motif de découpe Cleaning Cross-Section (CCS) et un courant
de 2,5 nA. Cette étape permet de bien définir la lame à prélever et d’amincir la
partie inférieure de la lame qui se découpera et se décrochera plus facilement dans
les étapes suivantes. La dernière étape est le découpage en forme de U (connu sous
le nom de "U-cut"). Il se réalise à un angle d’incidence de 0° avec un assemblage
de trois motifs de découpe "rectangular" comme sur la Figure II.3.c). Ce U-cut se
réalise des deux côtés (rotation de la platine de 180° pour accéder au second côté) en
veillant à conserver exactement le même assemblage. A ce stade la future lame est
totalement détourée et ne tient au volume de l’échantillon que par un petit morceau
de matière laissé par le U-cut.
Figure II.3 – Images SEM et FIB des étapes d’usinage de l’échantillon : a) Après
le façonnage grossier de la lame, b) après un façonnage plus précis, c) après le
découpage en U
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1.2.3 Prélèvement
Ici, il s’agit de sortir la future lame de la cavité qui a été creusée autour d’elle et
de venir la coller sur une demi-grille en cuivre de 3 mm adaptée aux portes objets
(S)TEM en utilisant l’Omniprobe. À un angle d’incidence de 0°, le GIS de Pt puis
l’omniprobe sont insérés. Lors de la mise en contact de l’omniprobe avec la lame, il
faut prendre quelques précautions :
— baisser le courant en mode ionique car pour placer l’omniprobe correctement
on a besoin d’imager à l’aide des ions,
— réaliser les images ioniques le plus loin possible de la lame car elle endommage
fortement la matière (même à faible courant),
— veiller à bien placer l’omniprobe dans l’axe de la lame (vérifier à l’aide d’image
SEM) et au niveau du dépôt de Pt réalisé précédemment, cela rendra le collage
plus efficace et évitera la perte de la lame lors du prélèvement.
Une fois l’omniprobe bien placée, il s’agit de le coller à la lame par l’intermédiaire
d’un léger dépôt de platine ionique (30 kV à 33 pA) et de découper le reste du U-cut
à l’aide d’un motif "Rectangular" à 30 kV et 2,5 nA et de sortir la lame délicatement
de sa cavité avec de petits mouvements de l’omniprobe en x et en y. La lame est alors
déplacée, mise en contact avec la demi-grille puis collée à la grille avec un FIBID
de Pt (30 kV à 33 pA). Enfin, l’omniprobe est arrachée de la lame en utilisant un
motif de découpe "rectangular" (30 kV à 0,40 nA).
Figure II.4 – Images SEM et FIB des étapes de prélèvement et de collage : a)
Après collage de l’Omniprobe à la lame par FIBID de Pt et finition du découpage
en U afin de prélever la lame b) après collage de la lame à la demi-grille par FIBID
de Pt et avant décollage de l’Omniprobe et c) après collage de la lame sur un des
doigts de la demi-grille
1.2.4 Amincissement grossier par un pré-amincissement en coin
Il s’agit ici d’enlever le surplus de matière pour amener la lame à une épais-
seur d’environ 100 nm. J’ai pour cela utilisé la technique de pré-affinage (ou pré-
amincissement) en coin schématisée à la Figure II.6.a). Le but est d’utiliser des
angles d’incidence assez forts (Tableau II.1) pour que la lame soit fine dans la partie
inférieure. Lorsque cette partie de la lame atteint une épaisseur assez fine dans le
bas (on l’observe par un premier changement de contraste) les côtés sont affinés gra-
duellement (en diminuant l’angle d’incidence) jusqu’à être parallèles. J’ai toujours
effectué ce pré-affinage en trois étapes qui sont résumées dans le Tableau II.1. J’ai
modifié le pré-amincissement de Schaffer et al. [80] en y ajoutant des marches afin
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de pouvoir mieux suivre la progression de l’amincissement. A chaque étape d’amin-
cissement est associée une marche comme on peut l’observer sur les images SEM de
la Figure II.5. En plus de cela, il faut savoir que l’on peut suivre le "fraisage" ionique
en direct en imageant avec le faisceau d’électrons. Ce pré-affinage en coin permet
de protéger de la haute tension les couches d’intérêt qui se trouvent proches de la
surface. Le graphique de la Figure II.6 montre que plus la tension est élevée plus
l’épaisseur d’amorphisation des parois de la lame est importante. Ainsi en étant très
distant du centre de lame finale durant les premières étapes de pré-affinage à haute
tension, on protège les couches d’intérêt d’une amorphisation précoce. De plus, ceci
réduit les phénomènes de redéposition et surtout il permet de garder la couche de
protection de platine intacte. Ce dernier point est crucial, puisqu’il va permettre
l’amincissement final de la lame à très basse tension.
Table II.1 – Etapes d’amincissement grossier.
Marche Angle Tension Courant Epaisseur une fois aminci
1re 57◦ 30 kV 0,23 nA 1000 nm
2e 56◦ 16 kV 50 pA 500 nm
3e 55◦ 16 kV 23 pA 100 nm
Figure II.5 – Images SEM et FIB durant les étapes d’amincissement grossier :
a) Après amincissement des deux premières marches de chaque côté de la lame, b)
après amincissement des deux secondes marches c) après amincissement grossier, ici
les trois marches sont bien visibles (1, 2, 3) et l’épaisseur la lame est d’environ 100
nm
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Figure II.6 – a) Schématisation de l’amincissement grossier en "coin" [80]. b) Amor-
phisation des parois latérales d’une lame FIB en c-Si en fonction de la tension d’ac-
célération des ions lors des étapes l’amincissement, tiré de [82]
1.2.5 Amincissement final
Cette dernière étape est la plus longue et la plus délicate. Il s’agit ici d’amincir
la lame à son épaisseur finale à faible tension de 5kV, ce qui va permettre d’avoir
une qualité cristalline optimale. En effet, comme on peut le voir sur le graphique
Figure II.6, l’amorphisation des parois latérales n’est que d’environ 6-7 nm à 5 kV.
Ainsi pour l’amincissement final, on utilise une tension de 5 kV à 15 pA à l’aide d’un
motif d’usinage "Rectangular". Le témoin de l’amincissement est le dépôt de platine
qui diminue au fur et à mesure de l’amincissement. Un autre témoin de l’épaisseur est
le contraste de l’image SEM qui doit être suivi en direct durant l’amincissement. Par
exemple, avant de commencer l’amincissement final, si à 5 kV (faisceau d’électron), la
lame est transparente aux électrons (contraste blanc comme sur la Figure II.7), par
expérience pour le c-Si, on sait que l’épaisseur de la lame est d’environ 100 nm. Dans
la Figure II.7 la flèche et le trait noir symbolisent l’amincissement et la diminution
de l’épaisseur de la couche de platine. Durant cette étape, il faut souvent ajuster le
motif d’usinage et l’angle entre 55◦ et 53◦ afin d’amincir correctement en visualisant
la couche de platine qui diminue. Dans mon cas, j’ai souvent arrêté l’affinage avec
un couple courant tension 5 kV/15 pA, car en dessous (5 kV à 7 pA, 2 kV à 9 pA...)
le contraste ionique est souvent extrêmement pixelisé et il devient très difficile de
placer le motif d’usinage pour amincir correctement. Pour remédier à ce problème,
il faudrait réaligner le faisceau ionique pour chaque couple tension faible-courant,
c’est un processus qui est bien trop chronophage. Quoi qu’il en soit, il faut toujours
arrêter l’amincissement avant d’attaquer le Pt déposé par faisceau d’électron (entre
les tirets rouges sur la Figure II.7) qui est perméable aux ions. Enfin, on coupe
le faisceau d’électron et on termine par un nettoyage de la lame avec un faisceau
ionique de 2 kV d’environ 1 min par face. Ceci a pour but de retirer la fine couche de
contamination au carbone qui aurait pu être introduite par le faisceau d’électrons.
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Figure II.7 – Image SEM d’une lame amincie jusqu’à environ 100 nm juste avant
l’amincissement final. La flèche noire symbolise la réduction du Pt lors de l’amin-
cissement final à 5 kV. Les tirets rouges montrent la couche de Pt électronique
(perméable aux ions) qui est la limite à ne pas franchir afin de ne pas endommager
la couche d’intérêt.
2 Microscopie Électronique à Transmission
Les principaux apports de la microscopie électronique à transmission (TEM) sont
d’une part sa très grande résolution dans l’espace réel pouvant atteindre l’échelle
atomique, avec des grandissements variant de 103 à 106, et d’autre part la pos-
sibilité de combiner l’information obtenue dans l’espace réel en mode image avec
l’information obtenue dans l’espace réciproque en mode diffraction. De plus, la na-
ture de l’interaction électron-matière permet de coupler les études structurales ou
morphologiques à des études de composition chimique.
La colonne typique d’un TEM est schématisée sur la Figure II.8. La colonne et le
canon sont maintenus sous vide poussé (10−5 à 10−12 Torr), indispensable pour que
les électrons puissent se propager librement avant et après l’échantillon. Le TEM
est constitué schématiquement d’un système d’illumination de l’échantillon (canon
et lentilles condenseurs) et d’un système de formation de l’image (lentilles objectifs,
lentilles intermédiaires et projecteur).
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Figure II.8 – Schéma d’un microscope électronique à transmission : (a) lentilles et
diaphragmes, (b) déflecteurs et stigmateurs. (Images FEI, manuel utilisateur)
2.1 Interaction électrons-matière
Lorsqu’un faisceau d’électrons pénètre dans un matériau, différents types d’inter-
actions électrons-matière peuvent être observés, comme indiqué sur la Figure II.9.
L’électron est une particule de faible masse chargée négativement qui peut être
déviée en passant à proximité d’atomes qui constituent l’échantillon analysé. Des
interactions électrostatiques ont lieu entre électrons et atomes provoquant la diffu-
sion d’électrons, c’est ce phénomène qui rend possible la TEM. Si l’électron conserve
toute son énergie après diffusion, on parlera d’interaction élastique. En revanche s’il
perd de l’énergie, on parlera plutôt d’interaction inélastique.
Dans le cas de la diffusion élastique, le champ électrique (très intense) au voisi-
nage d’un atome va dévier un électron incident à travers une variété d’angle : c’est
la diffraction.
La diffusion inélastique fait plutôt référence à divers processus responsables d’un
transfert d’énergie du faisceau d’électrons vers l’échantillon. En transmission à la
sortie de l’échantillon c’est donc la perte d’énergie des électrons qui est utilisée
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pour former des images filtrées ou pour avoir des informations chimiques spécifiques
par le biais de la spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS). On peut
également citer d’autres signaux provenant de cette interaction comme les électrons
secondaires pour le SEM, les électrons Auger pour l’AES, les rayons X utilisés pour la
spectroscopie de rayons X à dispersion d’énergie (EDXS), les électrons rétrodiffusés
pour l’EBSD ou encore les photons pour la cathodoluminescence.
Figure II.9 – Schéma représentant les différents types d’interactions électron-
matière à partir d’un échantillon mince.
2.2 Canon
Il existe deux types de canon : le canon thermo-ionique et le canon à émission
de champ ("Field Emission Gun" ou FEG).
Le canon thermoionique est composé d’un filament de W ou d’hexaborure de
lanthane (LaB6) à la cathode et d’un système Wehnelt-anode. Les électrons générés
par le chauffage du filament à une température d’extraction comprise entre 1500◦C
et 2400◦C sont attirés par l’anode. Le système Wehnelt-anode (équivalent à deux
lentilles, convergentes et divergentes) condense les électrons émis en un faisceau
électronique. Le rôle du Wehnelt est de contrôler l’émission de la cathode avec un
potentiel négatif variable, les électrons convergent alors vers une zone appelée cross-
over.
A l’heure actuelle, une grande partie des TEM utilise des sources d’électrons
FEG car elles offrent une brillance (densité de courant émis par unité d’angle so-
lide) élevée, une grande stabilité de courant de faisceau et un faible bruit [79]. De
plus, en raison de la taille extrêmement réduite de la source, les FEG ont une co-
hérence spatiale plus élevée que les émetteurs thermoioniques. En particulier, les
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FEG Schottky à assistance thermique ont une pointe de plus grande taille (que les
FEG froid) recouverte de dioxyde de zirconium (ZrCO2) et une plus grande diffu-
sion d’énergie, mais ils offrent une plus grande stabilité de courant de faisceau et un
bruit plus faible. Le FEG froid est composé d’un cristal de tungstène en forme de
pointe, les électrons sont extraits par effet tunnel à travers le champ électrique (donc
sans chauffage). Ce canon fonctionne sous ultra-vide (10−9 Torr), il ne produit pas
de cross-over, et se traduit par un faisceau hautement cohérent spatialement et une
source d’électrons plus cohérente en énergie.






Travail de sortie eV 4,5 2,4 3,0 4,5
T◦C de fonctionnement K 2700 1700 1700 300
Densité de courant A/m2 5× 104 106 105 1010
Taille Crossover nm 105 104 15 3
Brillance A/m2sr 1010 5×1011 5×1012 1012
λ nm 138 275 590 1380
Vide Pa 10−2 10−4 10−6 10−9
Durée de vie Heure 100 1000 >5000 >5000
2.3 Le système condenseur
Sous le canon à électrons, il y a deux lentilles condenseurs (Figure II.10). Le rôle
de ces lentilles est de réduire la taille du faisceau émis par le canon et de contrôler
son diamètre dans le plan de l’échantillon. Le diaphragme condenseur contrôle la
proportion du faisceau total qui atteindra l’échantillon, et définit l’angle de conver-
gence du faisceau, en excluant certaines trajectoires du faisceau d’électrons. La taille
du diaphragme condenseur affecte la qualité de l’image finale, car les électrons qui
passent loin de l’axe optique seront fortement affectés par les aberrations. La pre-
mière lentille condenseur (C1) réduit la taille de la source, soit pour augmenter la
luminosité, soit pour diminuer la zone de l’échantillon qui est éclairée. La deuxième
lentille condenseur (C2) et le diaphragme au-dessus de celle-ci contrôlent l’angle de
convergence du faisceau sortant de tout le système condenseur.
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Figure II.10 – Le système condenseur en optique géométrique. Le cross-over S1
du canon joue le rôle de source pour la lentille condenseur C1 qui condense les
électrons en S2. La lentille condenseur C2 est utilisée pour focaliser le faisceau ;
elle peut aussi modifier la taille du spot S3. 1, 2 et 3 montrent un faisceau dans
des conditions sous-focalisées, focalisées et sur-focalisées, respectivement. L’angle de
convergence est contrôlé par le diaphragme condenseur.
2.4 Le système permettant de créer l’image
La lentille objectif forme l’image et le diagramme de diffraction, qui seront par
la suite agrandis par les lentilles projecteurs.
Une lentille objectif est une lentille ronde électromagnétique. C’est en fait une
bobine torique parcourue par un courant électrique qui engendre un champ magné-
tique axial qui va gouverner la trajectoire des électrons. Ce champ magnétique se
propage grâce à des pièces polaires (matériau magnétique en fer doux). Ces pièces
polaires sont situées au cœur de la lentille, il y en a une inférieure et une supérieure
et sont séparées par un gap (partie importante qui permet de contrôler la mise au
point de la lentille objectif). L’échantillon est situé dans le champ magnétique de la
lentille c’est à dire entre les deux pièces polaires (au milieu du gap).
Une fois que le faisceau a traversé l’échantillon, il entre dans le système d’image-
rie, qui est formé par la partie polaire inférieure de l’objectif, le diaphragme objectif,
le diaphragme de sélection d’aire (SAED), les lentilles intermédiaires, les lentilles
projecteurs, et l’écran de visualisation phosphorescent. Ce système forme l’image et
peut être ajusté pour donner un diagramme de diffraction de la zone de l’échantillon
sondé, comme montré sur le schéma simplifié de la Figure II.11.
La lentille objectif crée un diagramme de diffraction dans le plan focal arrière
de la lentille objectif avec les électrons diffractés par l’échantillon et les combine
pour générer une image dans le plan image de la lentille objectif. Le diagramme de
diffraction et l’image sont donc simultanément présents. Changer le courant dans la
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lentille intermédiaire permet de modifier sa distance focale (f sur la Figure II.11).
Changer f, revient à choisir l’objet de la lentille intermédiaire. En mode image,
c’est l’image de la lentille objectif qui devient l’objet de la lentille intermédiaire
donnant ainsi une image agrandie. En mode diffraction, c’est le plan focal arrière
qui devient l’objet de la lentille intermédiaire qui donne alors un diagramme de
diffraction agrandi.
Figure II.11 – Optique géométrique du faisceau d’électrons au travers des lentilles
objectif et intermédiaires. En mode image a) la lentille objectif forme une image de
l’échantillon, la lentille intermédiaire grossit cette image. Pour que le diagramme de
diffraction soit visible b), le plan focal de la lentille objectif devient l’objet de la
lentille intermédiaire.
2.5 Résolution et aberrations
En théorie, la limite de résolution d’un microscope est de l’ordre de la longueur
d’onde du rayonnement utilisé. La longueur d’onde relativiste des électrons pour le
TEM est basée sur la dualité onde-corpuscule et est définie par [79] :
λ = h
[2m0eV (1 + eV2m0c2 )]
1/2
Elle montre la relation entre la longueur d’onde électronique λ et la tension d’ac-
célération du TEM V, en utilisant la charge électronique e, la constante de Plank
h, la masse de l’électron m0 et la vitesse de la lumière dans le vide c. En utilisant
cette équation, une longueur d’onde électronique de 0,00251 nm est attendue pour
un TEM fonctionnant à une tension d’accélération de 200 kV. Le pouvoir de réso-
lution est donc accru par l’utilisation de très faibles longueurs d’ondes. Mais qui
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dit faible λ dit très haute tension ; l’un des premiers microscopes à haute tension
a été conçu au CEMES et pouvait monter jusqu’à 3000 keV, cependant pour des
raisons économiques, de stabilité électronique, de sécurité et devant la montée en
puissance des correcteurs d’aberrations, ce genre de microscope a été arrêté. Ainsi
pour améliorer la résolution des TEM, il a fallu se pencher sur ce qui la limitait le
plus c’est à dire les défauts des lentilles magnétiques (ou lentilles rondes) autrement
appelés aberrations optiques. On définit alors la résolution du microscope comme
le pouvoir de séparation dans l’image de deux points objets. Elle est en particulier
limitée par les aberrations de la lentille objectif qui sont [83] :
— l’aberration sphérique : les faisceaux en bord de lentille convergent plus ra-
pidement que les faisceaux au centre de la lentille (le long de l’axe optique),
on dit qu’il y a écart à la sphéricité, un point objet est déformé en un disque
à la sortie de la lentille.
— l’aberration chromatique : variation de la distance focale en fonction de la
longueur d’onde des électrons.
— l’astigmatisme : écart à la symétrie de révolution du système optique.
La résolution dépend donc de la longueur d’onde et de ces aberrations. En sachant
que l’astigmatisme objectif peut être corrigé par l’opérateur à l’aide du diffracto-
gramme obtenu par transformée de Fourier de l’image d’un matériau amorphe. Si
on prend l’expression de la résolution selon le critère de Rayleigh on a R = 0.61λ
α
,
où λ est la longueur d’onde des électrons et α l’ouverture angulaire effective de la
lentille d’objectif. α est principalement limitée par l’aberration sphérique Cs qui
comme nous l’avons vu déforme un point objet en un disque à la sortie de la lentille.
Ce disque est appelé disque de confusion et a un rayon de Rs = Csα3 [79]. Le Cs
dépend beaucoup de la géométrie de la lentille objectif. Ainsi des modifications de
la géométrie des lentilles objectifs rondes (celles qui constituent le TEM) ont été
réalisées. Mais bien que cette aberration fut minimisée grâce au design des lentilles,
il restait quand même des traces de ce défaut qui est le principal facteur limitant de
la résolution des TEM. Pour remédier à ceci, il a fallu ajouter des éléments d’optique
électronique tels que des lentilles hexapolaires (Cs<0) présentant des aberrations de
signe opposé à celles des lentilles rondes (Cs>0), les correcteurs d’aberration sphé-
rique sont ainsi nés et permettent d’atteindre à ce jour des résolutions de l’ordre de
0,5 Å [84].
2.6 Formation de l’image en mode TEM
2.6.1 Diffraction électronique
Le principe de base de la diffraction est présenté en Appendice A pour les rayons
X. Nous allons maintenant voir quelles sont les principales différences entre la dif-
fraction des rayons X et la diffraction des électrons dans un TEM qui occasionne la
relaxation des conditions de Bragg.
Dans les paragraphes précédents nous avons vu qu’en TEM, l’utilisation d’une
très forte tension d’accélération permet d’atteindre une très faible longueur d’onde
(0,00251 nm pour 200 keV) et qu’il fallait amincir les échantillons à des épaisseurs
inférieures à 100 nm. Ce sont ces deux conditions qui vont occasionner la relaxation
des conditions de Bragg. En effet, pour des longueurs d’onde très faibles le rayon
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de la sphère d’Ewald est très grand, localement la sphère est assimilable à un plan
tangent au réseau réciproque et les angles de diffraction sont très petits (de l’ordre de
0,5◦ pour les plans {111} du silicium à 200 keV). La faible dimension de l’échantillon
va avoir pour effet de convoluer chaque nœud du réseau réciproque par une fonction
proche d’un sinus cardinal qui allonge les nœuds le long de la normale à la lame
mince. Les nœuds seront d’autant plus allongés que la lame est mince. De cette façon,
le nombre de nœuds interceptés simultanément par la sphère peut être beaucoup
plus important. Ainsi en diffraction électronique un grand nombre de faisceaux peut
diffracter simultanément. Dans le réseau réciproque, la relaxation des conditions de
Bragg s’écrit alors [85] :
~k − ~k0 = ~ghkl + ~sg
avec ~sg le vecteur d’excitation reliant le noeud allongé du réseau réciproque à son
point d’intersection avec la sphère d’Ewald et caractérisant l’écart à l’angle de Bragg
(Figure II.12).b).
Figure II.12 – Diffraction électronique engendrant la relaxation des conditions de
Bragg : a) Construction d’Ewald à plus grand rayon de courbure et allongement des
nœuds du réseau réciproque ayant pour conséquence l’augmentation du nombre de
spot dans le diagramme de diffraction. b) Représentation du vecteur d’excitation ~sg
caractérisant la déviation à l’angle de Bragg.
Comme nous l’avons déjà expliqué, nous représentons la sphère d’Ewald en 2D
pour des raisons de simplicité de mise en page mais ici il faut encore prendre en
compte qu’il s’agit bien d’une sphère 3D, qui du fait du relâchement des conditions
de Bragg va couper plusieurs plans parallèles et équidistants du réseau réciproque.
L’intersection entre ces plans appelés strates et la sphère d’Ewald se traduit dans
le cliché de diffraction par des zones circulaires concentriques appelées zones de
Laue (Figure II.13). Dans le cas particulier de l’axe de zone (utilisé pour la TEM
haute résolution), les nœuds allongés du réseau réciproque contenus dans la strate
d’ordre 0 vont, en coupant la sphère d’Ewald former une zone de Laue d’ordre 0
autrement dit la ZOLZ. Cette zone contient alors des vecteurs du réciproque ~ghkl
dont la direction est perpendiculaire au faisceau d’électrons. Ainsi les plans associés
à ces vecteurs sont parallèles au faisceau d’électrons et on dit alors qu’ils sont en
zone avec la rangée [uvw] dénommée axe de zone. Il existe aussi des zones de Laue
d’ordre supérieur (HOLZ pour High Order Laue Zone) dont les intersections avec la
sphère d’Ewald se font avec les strates supérieures Figure II.13.
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Figure II.13 – Lorsque le cristal est orienté suivant un axe de forte symétrie, le
réseau réciproque peut être considéré comme constitué d’une succession de strates
parallèles et équidistantes. Chaque strate du réseau réciproque va intercepter la
sphère d’Ewald et faire apparaître les zone de Laue dans le diagramme de diffraction.
2.6.2 Origine du contraste en microscopie conventionnelle
Pour observer un contraste dans une image de microscopie, il est nécessaire de
limiter le nombre de faisceaux qui participent à l’image. En microscopie convention-
nelle, une seule famille de plans est amenée en condition de diffraction (deux ondes).
Pour cela, on incline l’échantillon depuis sa position en axe de zone jusqu’à ce que
la sphère d’Ewald n’intercepte qu’un seul nœud du réseau réciproque dans le but
d’optimiser l’intensité du faisceau diffracté étudié. Expérimentalement, il n’est pas
possible d’exciter un seul faisceau diffracté, cependant, on dit qu’on est en condition
deux ondes lorsque l’orientation en condition de Bragg d’un faisceau diffracté est
favorisée par rapport aux autres. Une fois cette condition atteinte, l’image est for-
mée, soit avec le faisceau transmis on parle alors d’image en champ clair, soit avec
le faisceau diffracté on parle alors d’image en champ sombre, le faisceau étant sé-
lectionné grâce au diaphragme objectif (voir Figure II.14). Les techniques de champ
clair ou de champ sombre sont les deux façons simples de former les images en
contraste d’amplitude. Pour comprendre ce type d’images, il faut étudier l’intensité
dans l’image reliée aux modules carrés des amplitudes des faisceaux. L’amplitude φg
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où a est la distance entre les plans parallèle à la surface, ~K un vecteur de diffraction
du réseau réciproque et ξg est la distance d’extinction pour la réflexion g qui dépend
des paramètres du réseau, du numéro atomique et de la longueur d’onde des élec-
trons. ξg est un paramètre important qui détermine de nombreuses caractéristiques
de l’image (quantité de contraste à une épaisseur donnée, la taille d’un défaut...).
En considérant l’approximation "deux ondes", il y a diffusion des faisceaux transmis
"0" dans les faisceaux diffracté "g" et inversement. Ainsi les amplitudes des faisceaux












Le détail de la résolution de ce système d’équation est donné dans plusieurs livres
traitant de la diffraction dynamique [79] et aboutit a l’expression de l’intensité dif-
fractée :






où t est l’épaisseur de l’échantillon et seff l’écart effectif à la position de Bragg.
Figure II.14 – Le rôle du diaphragme objectif pour la formation d’image en champ
clair et champ sombre.
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2.6.3 Origine du contraste en TEM haute résolution
La microscopie haute résolution (High Resolution Transmission Electron Mi-
croscopy, HRTEM) est un mode d’imagerie qui permet de fournir via des phéno-
mènes d’interférences, une image de la structure cristallographique d’un matériau.
L’image obtenue est une représentation des colonnes atomiques du réseau cristal-
lin de l’échantillon qui est particulièrement appréciée pour l’étude de l’organisation
cristalline, notamment pour la mesure de déformation et l’analyse des défauts de
types joints de grains et dislocations. En pratique, il convient d’orienter l’échan-
tillon étudié en axe de zone afin d’aligner les colonnes atomiques parallèlement au
faisceau d’électron incident. Une fois orienté en axe de zone, l’échantillon est observé
à fort grandissement (typiquement ×300000) à l’aide d’une illumination parallèle. Le
faisceau d’électrons, considéré comme une onde plane et monochromatique va être
sensible à la périodicité des colonnes atomiques et va donc diffracter dans différentes
directions données par la loi de Bragg. Le contraste dans l’image haute résolution
est issu des interférences entre le faisceau transmis et les faisceaux diffractés. Admet-
tant que la source d’électrons est suffisamment cohérente (c’est à dire que la plupart
des ondes même après de nombreuses diffractions et ayant subi les aberrations des
lentilles restent en phase) alors il y aura interférence de toutes ces ondes dans le plan
image du microscope. Pour décrire ce phénomène on considère la fonction d’onde à











avec φ0 et φg les amplitudes complexes transmise et diffractée respectivement déjà
définies dans le paragraphe précédent, et les vecteurs d’onde ~k0 et ~kg = ~k0 + ~g. ψ̃g
les coefficients complexe de Fourier dans l’espace réciproque de la fonction d’onde
électronique ψs(~r). L’intensité à la sortie du cristal doit prendre en compte toutes les
interactions d’interférences entre tous les faisceaux diffractés et le faisceau transmis
qui se traduit donc par la somme de produits croisés suivante :









Pour simplifier, on peut calculer l’intensité en ne prenant en compte qu’un seul
faisceau diffracté :
Is(~r) = |ψ0|2 + |ψg|2 + 2|ψ0ψg| cos(2π~g.~r + ϕ)
où ϕ est la phase relative entre les faisceaux transmis et diffractés. Cette dernière
équation permet de mettre en évidence le phénomène d’interférence à l’origine des
variations de contraste dans les images haute résolution. Chaque processus d’inter-
férence est à l’origine d’une série de franges décrite par un cosinus de fréquence
spatiale 2πg qui correspond à l’image d’une famille de plans (hkl) qui a diffracté
selon la loi de Bragg. La superposition de ces plans donne l’image haute résolu-
tion finale montrant les colonnes atomiques dans l’axe de zone considéré. A cause
des interactions électrons-matière (section 2) et des aberrations (sous-section 2.5)
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optiques du microscope les images haute résolution ne sont pas totalement repré-
sentatives de la structure cristalline imagée. En effet, la dégradation de l’image par
rapport à l’échantillon réel provient de l’imperfection du transfert des ondes dans le
microscope depuis le plan objet jusqu’au plan image. Ceci va modifier fortement les
amplitudes ψ̃g et les phases (2π ~g.~r+ϕ) [79] des faisceaux diffractés et limiter la qua-
lité et la résolution de l’image. D’où l’intérêt, expérimentalement parlant, de ne pas
négliger la correction de l’astigmatisme ainsi que le réglage du correcteur d’aberra-
tion (dans le cas d’une microscope muni d’un correcteur d’aberration) qui permettra
d’améliorer la correction de l’astigmatisme et en plus de diminuer les aberrations
sphériques (Cs). Dans le cas du TEM, nous avons vu que c’est la lentille objectif qui
régit la formation de l’image, les correcteurs d’aberration sont donc placés au niveau
de cette dernière afin de corriger le Cs et l’astigmatisme objectif (Figure II.15). Nous
allons voir dans les sections suivantes qu’en microscopie électronique à transmission
à balayage (Scanning Transmission Electron Microscopie, STEM), l’image est for-
mée d’une manière différente ce qui amène à placer les correcteurs d’aberrations au
niveau de la lentille condenseur (Figure II.15).
Figure II.15 – Placement du correcteur dans la colonne pour les modes STEM
et TEM. Sur cette représentation, le faisceau d’électrons se déplace de bas en haut
pour le STEM (côté gauche) tandis qu’il se déplace de haut en bas pour TEM (côté
droit). Tiré de [86]
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3 Microscopie électronique à transmission à ba-
layage
Le microscope électronique à balayage en transmission (STEM) combine le TEM
avec la capacité de balayage du SEM. Bien que l’optique électronique ne fonctionne
plus dans les mêmes conditions d’éclairage parallèle, les contrastes d’imagerie du
TEM peuvent être produits dans le STEM en raison du «principe de réciprocité».
Le schéma de la Figure II.16 montre que le chemin optique électronique dans le
STEM est l’inverse du chemin optique dans le TEM. La théorie de la réciprocité
stipule que si l’optique électronique contient des angles équivalents à un certain
point du système, alors le contraste sera équivalent. Le faisceau incident STEM et
les angles de collection du TEM peuvent facilement être réglés pour être équivalents.
Figure II.16 – Comparaison schématique des angles de convergence et de collecte
du faisceau d’électron en TEM et en STEM. Des conditions de contraste similaires
peuvent être établies en STEM au travers du principe de réciprocité. Tiré de [87]
3.1 Formation de l’image STEM
Contrairement au TEM où un faisceau large est utilisé pour éclairer l’échantillon,
en STEM, le faisceau est focalisé pour avoir une forme de sonde. Les déflectrices ins-
tallées en amont et en aval de l’échantillon permettent de déplacer la sonde d’élec-
trons et dans le même temps de balayer l’image fixe de la zone d’intérêt, point par
point, sur différents détecteurs [88]. Grâce à l’utilisation d’une source FEG froide,
une sonde électronique de petit diamètre peut être formée et une résolution spatiale
élevée peut être obtenue. Cependant, comme pour le TEM l’aberration sphérique est
un facteur limitant la résolution spatiale. Ainsi l’ajout d’un correcteur d’aberration
placé entre la deuxième lentille condenseur et la lentille objectif (voir Figure II.15)
permet de focaliser la sonde électronique à une taille inférieure à l’angström per-
mettant une imagerie et une spectroscopie à résolution atomique [89][90]. En mode
spectroscopie, le signal EELS (electron energy-loss spectrocopy – voir section 5), le
signal EDXS (energy dispersive spectroscopy [91]) ou même la cathodoluminescence
[92] peuvent être enregistrés en chaque point de l’échantillon grâce à des détecteurs
adaptés. En mode imagerie, comme le montre la Figure II.17 le signal est enregistré
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sur différents détecteurs centrés sur l’axe optique, ils sont de forme circulaires pour
le détecteur bright field (BF) et annulaires pour les détecteurs annular bright field
(ABF), annular dark field (ADF) et high-angle annular dark field (HAADF).
Figure II.17 – Schéma montrant les différents modes de détection possibles en
mode STEM. Les détecteurs bright field (BF), dark field (DF) et high-angle annular
dark field (HAADF) sont indiqués sur la figure ainsi que les angles correspondants.
Par ailleurs, le STEM est également utile pour les échantillons sensibles au fais-
ceau d’électrons. Le balayage du faisceau permet de contrôler avec précision la région
irradiée de l’échantillon, c’est donc une forme de microscopie à faible dose. Nous ver-
rons que ce dernier point a été crucial dans l’étude des couches de passivation du
chapitre 4.
3.1.1 Les différents modes d’imagerie
En mode BF, le contraste est équivalent à celui d’une image en champ clair
en TEM. L’imagerie STEM BF permet une visualisation directe simultanée des
colonnes d’atomes légers et lourds, robuste et fiable, avec peu d’inversion de contraste
sur une large gamme d’épaisseurs.
Pour comprendre l’intérêt des images obtenues en STEM ADF ou HAADF, il est
nécessaire de revenir à la différence de formation des images en TEM et en STEM
[93] [94] :
— Cohérente dans le cas du TEM, signifiant qu’il existe une relation de phase
fixe entre les rayons émergeant des différentes parties de l’objet d’étude.
L’imagerie cohérente est linéaire en amplitude complexe. Les colonnes ato-
miques agissent comme des centres diffuseurs dépendants. Les mécanismes de
contraste sont non linéaires et suivant les conditions d’imagerie, une colonne
atomique peut apparaître blanche ou noire.
— Incohérente dans le cas du STEM-ADF (annular dark field), il n’existe dans
ce cas pas de relation de phase fixe et l’imagerie incohérente est linéaire en
intensité. Une image incohérente est la convolution entre la sonde et la fonc-
tion objet localisée sur les colonnes atomiques. Pour les échantillons minces,
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le contraste est directement proportionnel au potentiel électrostatique (pro-
jeté). Un point blanc correspond forcément à une colonne atomique.
Le contraste des images obtenues en STEM-ADF correspond à une image en champ
sombre avec une prédominance du contraste de diffraction. Pour les grands angles
de diffusion (cas du STEM-HAADF), la diffusion élastique des électrons est assi-
milée à une diffusion de Rutherford, pour laquelle le facteur de diffusion atomique
est proportionnel à Z2 [79][95]. Il en découle que le contraste observé dans l’image
peut être considéré comme proportionnel à Z1,7 (en considérant l’écrantage lié aux
couches électroniques). Le STEM-HAADF est ainsi très peu sensible à des éléments
légers tels que O, N, C, B et Li lorsqu’ils sont imagés avec des atomes plus lourds
comme Si, Ga, Sr, Au etc. La résolution ultime des instruments STEM corrigés des
aberrations sonde ne peut donc être obtenue que pour des éléments de Z élevés en
HAADF, les imageries STEM-ABF renseignant sur les éléments légers. L’interpréta-
tion qualitative des images d’un point de vue de la chimie est ainsi quasi directe mais
une analyse quantitative nécessite des simulations d’images [96][97]. De nouveaux
développements instrumentaux en terme de détection (DPC, iDPC) permettent éga-
lement d’envisager de nouvelles procédures de quantification [98].
Si on considère une image haute résolution en TEM ou STEM comme une succes-
sion de rangées atomiques, alors il est possible d’en analyser les fréquences spatiales
en passant par une transformée de Fourier de l’image. Dans cette dernière les fré-
quences auxquelles se succèdent les rangées atomiques sont mises en évidence sous
forme de tâches dont l’amplitude et la phase associées renseignent sur la position
des rangées atomiques dans l’image réelle. La présence de défauts et/ou de champs
de contrainte/déformation dans le matériau fait fluctuer les fréquences présentes
dans l’image. La méthode de traitement GPA (Geometrical Phase Analysis) permet
d’analyser ces fluctuations afin de remonter à une mesure du champ de déformation
moyen et/ou local présent au sein du matériaux.
4 Traitement d’image par l’analyse des phases géo-
métriques (GPA)
La méthode GPA vise à déterminer quantitativement les champs de déplacement
et de déformation des colonnes atomiques dans un échantillon à partir d’images haute
résolution. Lorsque des colonnes atomiques apparaissent sous la forme de pics d’in-
tensité gaussiens, on peut les localiser et évaluer leurs déplacements par comparaison
avec une zone de référence. Cependant, dans les cas où les colonnes atomiques ne
respectent pas cette distribution d’intensité, la méthode ne peut pas être appliquée.
La méthode GPA évite la recherche de pics atomiques et minimise l’importance des
conditions d’imagerie [99][100][101]. En utilisant une transformée de Fourier, l’image
haute résolution d’un cristal est considérée comme une somme de franges sinusoï-
dales. En conséquence, le déplacement (phase) de ces franges correspond à la phase
des coefficients dans la transformée de Fourier de l’image et fournit des informations
sur le déplacement des franges, c’est-à-dire des plans atomiques.
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4.1 Décomposition de l’image
L’intensité d’une image haute résolution à la position ~r est décomposée en une
somme de composantes de Fourier. Pour une image présentant une périodicité par-






où ~g correspond à une réflexion de Bragg, Hg à la composante de Fourier correspon-
dante. La somme est réalisée dans l’espace réciproque où seuls les vecteurs ~g liés aux
périodicités spatiales ont une amplitude importante. Les déviations du cristal réel
par rapport au cristal parfait sont indiquées en rendant la composante de Fourier





Les images complexes Hg(~r) peuvent être décomposées en termes d’amplitude et
de phase Hg(~r) = Ag(~r)eiPg(~r). En ne sélectionnant qu’une seule périodicité spatiale
dans la transformée de Fourier de l’image et en réalisant la transformée de Fourier
inverse, l’intensité dans l’image est notée :
Bg(~r) = 2Ag(~r) cos(2πi~g.~r + Pg(~r))
A partir de cette équation, les termes de phase et d’amplitude peuvent être séparés
pour créer deux images distinctes. L’image d’amplitude donne le contraste d’un en-
semble de franges à une position particulière de l’image. Les variations d’amplitude
sont liées aux changements d’épaisseur de l’échantillon, de composition, de condi-
tions d’imagerie ou de perte de périodicité (au voisinage d’un défaut, par exemple).
L’image de phase représente la déviation de la position des franges à la position
idéale. Pour une image non périodique, un défaut de périodicité peut être considéré
dans l’espace réel ou dans l’espace réciproque :
— Dans l’espace réel, il représente le déplacement de la position de la frange.
On obtient alors : Bg(~r) = 2Ag(~r) cos(2πi~g.~r − 2πi~g.~u(~r)) correspondant au
déplacement du maximum du cosinus d’une valeur ~u(~r). La relation entre la
phase et le déplacement est Pg = −2πi~g.~u(~r). La composante du champ de
déplacement ~u(~r) peut donc être déterminée à partir de l’image de phase.
— Dans l’espace réciproque, un défaut est équivalent à une variation dans la
périodicité des franges. Dans ce cas, Bg(~r) = 2Ag(~r) cos(2π~g.~r + 2π∆~g.~r) et
Pg(~r) = −2π∆~g.~r.
La position des franges d’intensité maximale ne correspond pas nécessairement à
la position des plans atomiques. Cependant, les périodicités des franges de l’image
sont liées aux périodicités des plans atomiques dans le cristal étudié.
4.2 Reconstruction de l’image
La transformée de Fourier de l’image, analogue du diagramme de diffraction
cristalline (sans tenir compte des intensités des taches qui dépendent des facteurs de
structure), est constituée de taches liées aux périodicités du réseau cristallin et est
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appelée diffractogramme. Un spot, correspondant à une seule périodicité spatiale,
est sélectionné à l’aide d’un masque et l’image liée à cette périodicité est reconstruite
en amplitude et en phase. L’image de phase 2π(~g + ∆~g).~r + Pg(~r) doit être traitée
pour supprimer le terme 2π∆~g.~r qui représente la différence entre la valeur réelle
de ~g et la valeur mesurée lors de la sélection du spot. On choisit alors une zone de
référence pour laquelle ~g est fixé à la valeur réelle. La différence entre la valeur de
la périodicité sélectionnée et la valeur de la périodicité dans la zone de référence est
finalement soustraite de l’image entière.
4.2.1 Champs de déplacement
~u(~r) peut être extrait de l’image haute résolution en sélectionnant deux spots
~g1 and ~g2 (non colinéaires) du diffractogramme, et en calculant les images de phase
correspondantes :
Pg1(~r) = −2π(~g1.~u(~r)) = −2π( ~g1x.~ux(~r) + ~g1y.~uy(~r))
Pg2(~r) = −2π(~g2.~u(~r)) = −2π( ~g2x.~ux(~r) + ~g2y.~uy(~r))
La zone de référence doit être la même pour les deux images afin d’éviter toute
variation de périodicité.
Les expressions des déplacements dans les directions x et y dans le plan image











4.2.2 Champ de déformation
Le calcul des dérivées de ~u(~r) donne accès aux déformations locales par rapport













Pour éviter une accumulation d’erreurs, les composantes du tenseur de déformation
sont calculées directement à partir des images de phase et non à partir des images


















































On en déduit les expressions des dérivées partielles des déplacements :
∂ux(~r)
∂x


































La méthode ne donne pas un accès direct à la déformation du cristal par rapport à
son état massif. Dans le cas où le matériau de référence n’est pas le même que celui






où ∆a représente le désaccord paramétrique entre la zone de référence et la zone
d’étude, et a est le paramètre du matériau de référence.
5 Spectroscopie de perte d’énergie des électrons
(EELS)
5.1 Principe
Dans un TEM, les électrons du faisceau incident qui traversent l’échantillon
aminci cèdent une partie de leur énergie aux électrons des atomes qui le constituent.
Cette énergie dépend de l’élément chimique et de l’état quantique de l’électron rece-
veur. Ces électrons sont collectés par le spectromètre de pertes d’énergie d’électrons
qui est placé sous la colonne du microscope électronique. A l’entrée du spectro-
mètre, les électrons traversent l’optique multipolaire et sont dispersés par un prisme
magnétique en fonction de leur énergie pour former le spectre de pertes d’énergie
d’électrons. Il existe principalement quatre types de mécanismes de diffusion inélas-
tique parmi de nombreux processus d’interaction avec perte et transfert d’énergie :
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1. Les électrons incidents excitent les phonons ( vibrations atomiques dans le
solide). La perte d’énergie ici est faible (<0,1 eV), elle est mixée avec le signal
provenant des électrons non diffusés et ainsi difficile à extraire. Cependant,
grâce aux progrès instrumentaux de ces dernières années, l’analyse vibration-
nelle par EELS est désormais possible [102][103].
2. Les électrons incidents excitent également les plasmons (oscillation collec-
tive des électrons de valence) en provoquant des oscillations de potentiel et
de densité électronique à l’intérieur de l’échantillon. Les électrons incidents
transfèrent alors une énergie entre 5eV et 30eV au gaz d’électrons (électrons
de valence).
3. Dans les excitations à un seul électron, les électrons incidents transfèrent de
l’énergie aux électrons atomiques de la couche externe ou interne de l’échan-
tillon, ce qui entraîne une transition de niveau d’énergie de ces électrons ato-
miques. La Figure II.18 présente le processus d’excitation à un seul électron,
ainsi que l’émission de photons et d’électrons due à la désexcitation. Pour
les électrons de la couche externe dans un isolant ou un semi-conducteur, un
électron peut subir une transition interbande à travers la bande interdite.
Dans un métal, un électron de conduction subit une transition vers un état
d’énergie supérieure dans la même bande d’énergie. Si l’électron excité a suf-
fisamment d’énergie pour quitter la surface de l’échantillon, il est appelé élec-
tron secondaire. De plus, si un électron subit une transition vers des niveaux
d’énergie plus faibles pour remplir le «trou» laissé dans la couche externe, un
photon peut être libéré. Pour les électrons de la couche interne profondément
liés, une quantité d’énergie beaucoup plus importante que pour les électrons
de la couche externe est nécessaire pour effectuer une transition. Ces atomes
ionisés seront très rapidement désionisés et libéreront un excès d’énergie sous
forme de rayonnement électromagnétique (rayons X) ou d’énergie cinétique
d’un autre électron atomique (Auger Emission).
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Figure II.18 – Diagramme des niveaux d’énergie dans un solide, incluant les ni-
veaux de cœur et la bande de valence des états localisés ; EF le niveau de Fermi
et Evac le niveau du vide. Le processus primaire d’excitation interne et externe est
illustré à gauche, le processus secondaire d’émission de photon et d’électron à droite
4. La perte de rayonnement direct se produit également lorsque l’électron trans-
mis subit une accélération centripète. Ce rayonnement, connu sous le nom de
Bremsstrahlung, produit une énergie allant de zéro à l’énergie initiale de
l’électron incident. Il contribue au fond continu du spectre.
5.2 Forme générale d’un spectre EELS
Un spectre de perte d’énergie, correspondant au nombre d’électrons détectés en
fonction de leur perte d’énergie, est obtenu après dispersion dans le spectromètre.
Figure II.19 – Spectre EELS typique. Tiré de [104]
Le pic sans perte (ZLP) (i.e avec une perte d’énergie de 0 eV) provient de tous
les électrons diffusés élastiquement et quasi-élastiquement. La demi-largeur du ZLP
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dépend de la résolution énergétique des électrons incidents. Il est utilisé pour le
réglage du spectromètre ou l’analyse quantitative de l’échantillon.
Dans la région des faibles pertes, s’étendant de quelques eV à environ 50 eV, les
interactions des électrons incidents avec les électrons de valence dominent. La perte
d’énergie liée aux plasmons est la plus importante. Avec ce pic plasmon, il est possible
de mesurer l’épaisseur et la permittivité de l’échantillon. Si l’échantillon n’est pas
très mince, une diffusion multiple peut se produire, ajoutant ainsi plusieurs pics de
plasmon à la région à faibles pertes. Il peut également y avoir des pics provenant
des transitions interbande et intra-bande d’électrons de valence.
Le domaine des pertes d’énergie lointaines correspond aux excitations d’électrons
de niveau de cœur (1s, 2s, 2p...) vers un état de conduction inoccupé. Ces transitions
sont représentées sur le spectre par des distributions en intensité dont l’énergie du
seuil (premier saut en intensité) est caractéristique de l’élément analysé et de la
nature de la transition électronique. Les seuils sont superposés à un fond continu
décroissant, qui peut provenir de la diffusion d’électrons de valence, des autres seuils
d’ionisation, également d’une diffusion multiple pour des échantillons plus épais.
La région située après le seuil, qui constitue la structure ELNES (Energy-Loss
Near-Edge Structure) reflète la densité d’états et fournit des informations sur les
liaisons chimiques. Ainsi, l’environnement chimique de l’aluminium peut être déter-
miné en comparant la structure ELNES du seuil L2,3 de l’aluminium à des spectres
expérimentaux de référence comme le montre la Figure II.20 [105]. Il est aussi pos-
sible de comparer les structures fines des seuils à des simulations de spectres, réalisés
en DFT, le seuil K de l’oxygène étant, par exemple, particulièrement sensible à des
variations d’environnement [106].
Figure II.20 – Exemple de la diversité de forme des ELNES du seuil L2,3 de
l’aluminium pour des oxydes d’aluminium. Tiré de [105]
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5.3 Acquisition et traitement des spectres
5.3.1 Les modes d’acquisition : sonde fixe, spectre ligne et spectre
image
En mode STEM, il est possible de combiner l’information spectrale à l’informa-
tion spatiale, en travaillant en sonde fixe, en déplaçant la sonde selon une direction
(spectre ligne) ou selon deux directions (spectre image). Ce dernier est un ensemble
de données 3D [107], c’est-à-dire qu’à chaque position xy (dimensions spatiales) qui
forme un pixel de l’image, un spectre entier est stocké le long de l’axe z (∆E, dimen-
sion du signal de perte d’énergie). Une fois le spectre image obtenu, plusieurs pixels
peuvent être additionnés afin d’augmenter le rapport signal sur bruit offrant par
exemple une meilleure définition de l’ELNES considéré. C’est ce mode d’acquisition
qui a été le plus utilisé durant cette thèse.
Figure II.21 – Principe d’acquisition d’un spectre image. Avec x-y formant l’espace
de balayage spatiale et z (ou ∆E) la dimension du signal de perte d’énergie
Le traitement quantitatif des spectres pour extraire les seuils nécessite plusieurs
étapes :
— Extraction du signal en modélisant et soustrayant le fond continu.
— Déconvolution des diffusions multiples dans le cas où l’échantillon est épais.
— Amélioration du signal par des traitements statistiques (la méthode PCA sera
détaillée à la sous-sous-section 5.3.4).
La quantification peut ensuite être réalisée de plusieurs manières parmi lesquelles :
— Utilisation des sections efficaces d’interactions tabulées pour des quantifica-
tions d’éléments chimiques.
— Utilisation de spectres de référence (la méthode MLLS sera détaillée à la sous-
sous-section 5.3.5 ) pour la quantification non seulement des éléments
chimiques mais aussi des contributions des liaisons chimiques pour un élément
donné.
5.3.2 Fond continu
Un certain nombre de modèles peut être utilisé pour modéliser la dépendance
énergétique du fond continu. : loi de puissanceAE−r, polynomiales ou log-polynomiales.
En général, le modèle en loi de puissance est le plus robuste et donne l’ajustement le
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plus raisonnable pour les seuils EELS. Cependant, pour un seuil dans le régime des
faibles pertes (en dessous d’environ 100 eV) ou si deux seuils sont proches, le modèle
de loi de puissance simple échouera probablement. Il est souvent possible de dire à
l’œil nu si le modèle offre un ajustement précis. Dans le cas du fond continu dans
le domaine des faibles pertes, un modèle polynomial ou polynomial logarithmique
donnera parfois de meilleurs résultats [108].
Figure II.22 – Extraction du fond continu. Tiré de [109]
5.3.3 Déconvolution
Lorsque l’épaisseur de la lame mince augmente, la probabilité pour qu’un électron
subisse plus d’un processus de diffusion inélastique augmente, c’est le phénomène
de diffusion multiple. Il devient important lorsque l’épaisseur de la lame devient
comparable au libre parcours moyen des électrons dans le matériau considéré (ce libre
parcours moyen dépend également de paramètres expérimentaux tels que la tension
d’accélération ou les angles de collection et de convergence). Ce libre parcours moyen
varie entre 80nm et 120nm à 200kV selon les matériaux. Ces diffusions multiples
sont à l’origine d’une auto-convolution des signaux qui peut compliquer l’analyse. A
titre d’exemple, on peut observer des répliques des plasmons de volume dues à une
répétition de l’interaction électron-matière. Des changements plus subtils de formes
de seuils peuvent aussi être observés. La déconvolution implique des traitements
numériques du signal basés sur plusieurs algorithmes : Fourier-log, Fourier-ratio,
Richardson-Lucy [110] [111].
5.3.4 PCA
Un spectre-image est un bloc de données constitué de P pixels, chaque pixel cor-
respond à un spectre Xp constitué de N canaux d’énergie. Il s’agit donc d’un cube de
données contenant les informations spatiale et spectrale. Les spectres contiennent un
mélange de bruit et de plusieurs composantes avec des contributions variables d’un
pixel à l’autre. En considérant la variabilité et la redondance de certains signaux, il
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est possible d’utiliser des traitements statistiques appropriés pour « débruiter » les
spectres et cartographier les différents signaux physiques. Depuis plusieurs années,
le traitement des données EELS s’appuie sur différentes méthodes d’analyse multi-
variée (MVA) [112][113][114]. pour décomposer le signal spectral de chaque pixel.
Parmi les méthodes MVA, l’analyse en composantes indépendantes (ICA) consiste
à représenter les observations initiales comme une combinaison linéaire instanta-
née de composantes statistiquement indépendantes [115]. L’analyse en composantes
principales (PCA) est largement utilisée pour le traitement des données EELS, elle
consiste à réduire le nombre de variables par projection des données dans un espacé
de dimension inférieure, ces nouvelles variables, nommées composantes principales,
sont des combinaisons linéaires des variables d’origine [116]. Ces variables sont en-
suite classées en fonction de leur variance et, en utilisant l’hypothèse que le signal
utile aura une plus grande variance que le bruit, il est possible de séparer le bruit
du signal utile. Le signal est alors reconstruit en sélectionnant le nombre de compo-
santes jugées nécessaires, l’estimation de ce nombre de composantes « utiles » est
un point délicat à affiner pour chaque traitement [117].
5.3.5 MLLS
La quantification classique par extraction du signal, grâce à l’utilisation d’une
section efficace d’interaction calculée, n’est pas possible lorsqu’au moins deux seuils
se superposent. La méthode MLLS (Multiple Linear Least Squares), décrite pour
la première fois par Shuman et Somlyo [118], permet de résoudre ce problème. Elle
repose sur la simulation du spectre expérimental, d’intensité I(Ei) à la perte d’énergie
Ei au canal i à partir de combinaisons linéaires de spectres de référence (repérés par
l’indice k) d’intensité Xk(Ei) au canal i, grâce à la méthode des moindres carrés.









où ak est le coefficient de pondération pour la référence k dans la combinaison linéaire
et (Ei) est l’estimation de l’écart-type du bruit qui affecte chaque mesure [120][121].
Cette méthode est également sensible aux structures fines des seuils pris en compte
qui peuvent varier à cause de la diffusion multiple si les zones analysées ne sont pas
suffisamment fines ou à cause de la nature de la liaison chimique qu’engage l’élément
analysé. Cette méthode de quantification est directement utilisable dans le logiciel de
traitement des spectres utilisé dans ces travaux (Gatan Microscopy Suite® version
3.0 - The use of MLLS fitting approach to resolve overlapping edges in the EELS
spectrum at the atomic level, Gatan, Inc., (n.d.). http://www.gatan.com/use-
mlls-fitting-approach-resolve-overlapping-edges-eels-spectrum-atomic-
level), les détails expérimentaux seront précisés lors de la présentation des résul-
tats.
6 Microscopes utilisés durant cette thèse
Durant ce travail de thèse j’ai utilisé trois microscopes :
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— Philips CM20 FEG (CEMES) : équipé d’un canon à émission de champ (FEG-
Schottky), d’une tension d’accélération de 200 keV, son maximum de résolu-
tion en mode TEM est de 1 nm. J’ai tout d’abord été formé à la microscopie
conventionnelle sur ce microscope puis je l’ai principalement utilisé pour vé-
rifier la qualité de mes échantillons FIB.
— FEI Tecnai F20 (CEMES) : équipé d’un canon à émission de champs (FEG-
Schottky), d’une tension d’accélération de 200 keV, d’un correcteur image
d’aberration sphérique CEOS, son maximum de résolution en mode TEM est
de 0,12 nm. Il est équipé aussi d’un spectromètre EELS, GIF Tridiem. Je l’ai
utilisé pour la haute résolution en TEM et pour l’EELS en mode STEM.
— JEOL ARM 200F (Plateforme de microcaratérisation de Castaing) : équipé
d’un canon à émission de champ froid (cold-FEG), d’une tension d’accéléra-
tion réglable à 80 keV ou à 200 keV, d’un correcteur d’aberration sphérique
sonde, son maximum de résolution en mode STEM est de 0,08 nm. Il possède
aussi un GIF Quantum équipé du Dual-EELS (permettant une acquisition
sumultanée de deux gammes d’énergie, par exemple une centrée sur le low loss
et une sur des pertes plus lointaines). Ce microscope m’a permis de réaliser
des clichés haute résolution en STEM-HAADF et d’effectuer des expériences
STEM-EELS.
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Chapitre III
Caractérisation d’une épitaxie
Silicium déposée à basse
température
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L’objectif de ce chapitre est de montrer comment les techniques de microscopie
présentées au chapitre II peuvent fournir une compréhension complémentaire des mé-
canismes physico-chimiques de croissance et des comportements induits après recuit
à 350◦C d’une couche épitaxiée de silicium (épi-Si) hydrogénée et dopée au bore à
basse température (<200◦C) par dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma
et radio-fréquence (Radio-Frequency Plasma Enhanced Chemical Vapeur Deposi-
tion, RF-PECVD). Les principaux avantages de cette technique sont : un contrôle
plus précis du profil de dopage, une budget thermique moins important qui limite
l’interdiffusion et réduit les contraintes thermiques. La complexité de ce procédé ré-
side dans le fait que de nombreuses impuretés sont incorporées lors de la croissance,
leur analyse nécessite de coupler plusieurs méthodes de caractérisation utilisées dans
le domaine du photovoltaïque avec des techniques de caractérisation avancées telles
que la TEM. Ainsi les résultats des caractérisations préliminaires couplées ensuite à
des caractérisations TEM seront présentés. Une attention particulière sera portée sur
l’interface et les défauts en combinant l’HRTEM (sous-sous-section 2.6.3) et le
traitement d’image par GPA (Figure III.15) qui nous permettra d’étudier le champ
de déformation. Pour l’épi-Si avant recuit, nous montrerons comment le processus de
croissance non conventionnel par PECVD influence sa microstructure et lui donne
un champ de déformation non uniforme. Le STEM-HAADF (Figure III.16) a éga-
lement été appliqué pour analyser la variation des espèces chimiques à l’interface.
Pour ce projet, j’ai collaboré avec Marta Chrostowski, doctorante Total-LPICM-
IPVF, dont la thèse était centrée sur la croissance de l’épi-Si à basse température.
Durant ce chapitre, deux de ses échantillons ont été analysés par TEM : l’épi-Si
après croissance (son abréviation anglaise épi-Si "as-grown" sera utilisée dans ce
manuscrit) et l’épi-Si recuite à 350◦C (abrégée "épi-Si-350").
1 Croissance homoépitaxiale de silicium basse tem-
pérature et caractérisations préliminaires
1.1 Conditions de croissance par PECVD
La couche épitaxiée dopée p+ étudiée durant cette thèse a été déposée selon le
protocole décrit par Chrostowski et al.. [122][123] à l’aide d’un réacteur PECVD
radio-fréquence à couplage capacitif semi-industriel, l’Octopus II de la société In-
deoTec installé au LPICM (Laboratoire de Physique des Interfaces et des Couches
Minces). Le substrat utilisé était un wafer de c-Si (100) de type Float-zone (Fz) poli
des deux côtés et dopé au phosphore (type n). Pour éliminer l’oxyde natif et pré-
parer la surface, le substrat a été plongé dans une solution de HF à 5%. La couche
de silicium a ensuite été déposée sous 2 mbar de pression totale de trimethyl boron
((CH3)3B) à une puissance RF de 50 W et une température de 175◦C, pour une vi-
tesse de croissance de 1,8 Å/s. Les précurseurs ont été ajoutés dans les proportions
suivantes : H2 (500 sccm), SiH4 (30 sccm, (CH3)3B (1 sccm). Après ce processus,
l’épi-Si a été recuite au gaz de formage (5% H2 dans N2) pendant 10 minutes à
350◦C.
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Figure III.1 – Schéma présentant le procédé de préparation de surface et de dépôt
de l’épi-Si
Durant mon travail de thèse, je me suis intéressé à 2 échantillons élaborés dans
les conditions décrites au-dessus : l’un avant recuit, l’autre après recuit à 350◦C.
Ces 2 échantillons font partie d’une série plus large d’échantillons que Marta Chro-
towski a étudiés pendant sa thèse en combinant plusieurs paramètres de croissance
(température de croissance et de recuit, flux de silane, la puissance RF...). L’échan-
tillon avant recuit présente une conductivité nulle alors que l’échantillon recuit à
350◦C présente les meilleures propriétés électriques de toute la série d’échantillons.
La comparaison de leur structure et de leurs propriétés physico-chimiques permettra
de comprendre à la fois ce qui peut freiner et améliorer la conductivité des échan-
tillons. Le cas échéant, il sera possible de revenir sur les conditions de croissance
et/ou de recuit afin de parfaire les propriétés électriques de cette couche épitaxiée.
Les difficultés inhérentes à la croissance à basse température sont justifiées par la
recherche de diminution des coûts de fabrication.
1.2 Caractérisations structurales
1.2.1 Diffraction des rayons X
Des mesures de diffraction des rayons X (DRX) ont été effectuées pour étudier
la structure de la couche épitaxiée après croissance et après recuit à 350◦C. Comme
présenté en Appendice A, les mesures de DRX permettent de connaître l’état cris-
tallin de la couche (amorphe vs cristallin, épitaxie) et les paramètres de maille de la
couche déposée. Le scan en ω/2θ des plans (004) (principe décrit en Appendice A)
des Figure III.2 a) et b) donne des informations sur le paramètre de maille hors plan
et la déformation de l’épi-Si. Un pic décalé vers les angles inférieurs par rapport à
la référence du substrat de c-Si comme le montre la Figure III.2.a) indique que le
paramètre de maille hors plan de l’épi-Si est supérieur à celui du substrat, entraînant




où ac−Si est la valeur théorique du paramètre de maille du c-Si non dopé (5,4307
Å), a⊥,épi le paramètre de maille hors plan qui dans le cas de l’épi-Si as-grown vaut
5,4412 Å, ainsi la déformation verticale εyy,épi vaut 0,19 % pour l’épi-Si as-grown.
Puis, comme le montre la Figure III.2.b), à 350◦C les deux pics se chevauchent
et aucun épaulement n’est observé, révélant que a⊥,épi de l’épi-Si-350 se rapproche
fortement du ac−Si.
Des cartographies de l’espace réciproque (RSM) dont le principe est illustré en
Appendice A ont été réalisées afin d’obtenir des informations sur la nature de la
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déformation. Dans le cas de l’épi-Si as-grown (Figure III.2.c)) on peut voir que le
spot correspondant à l’épi-Si est verticalement aligné au spot du substrat dans la
direction [004] ce qui indique que le paramètre de maille hors plan de la couche est
identique à celui du substrat. En revanche, le spot de l’épi-Si-350 (Figure III.2.d))
est quasiment superposé au spot du substrat confirmant le résultat du scan ω/2θ
[004] de la Figure III.2.b). De plus, ce spot est dévié vers les Qx négatifs c’est à dire
qu’il s’aligne dans la direction [224], révélant que la couche est relaxée.
Figure III.2 – a) Scan ω/2θ des plans (004) de l’épi-Si après croissance et b) de
l’épi-Si-350. c) Scan RSM asymétrique des plans (224) de l’épi-Si as-grown et d) de
l’épi-Si-350.
1.2.2 Ellipsométrie spectroscopique
Le principe de l’ellipsométrie spectroscopique a été exposé en Appendice A.
La Figure III.3 présente le spectre de la partie imaginaire de la fonction pseudo-
diélectrique d’une référence de c-Si, de l’épi-Si as-grown et de plusieurs recuits à
des températures comprises entre 250◦C et 450◦C. Ici on se focalisera davantage
sur l’épi-Si as-grown et le recuit à 350◦C. On peut voir sur la Figure III.3.a) que
la forme des spectres correspondant aux épi-Si est similaire à la référence de c-Si
mais que les pics à 3,4 eV nommé E1 et 4,2 eV nommé E2 ont des intensités plus
faibles. En effet, les spectres des épi-Si se rapprochent d’autant plus du spectre
correspondant à une couche de poly-Si gros grains présenté sur la Figure A.5 en
annexe. La Figure III.3.b) permet d’observer une augmentation de l’intensité des
pics E1 des épi-Si recuites et surtout de l’épi-Si-350, ceci reflète une amélioration de
la qualité cristalline après recuit par rapport à l’épi-Si as-grown. Cependant le pic
E2 est moins intense pour l’épi-Si-350 que pour l’épi-Si as-grown, ceci démontre que
le recuit augmente la rugosité de surface. Enfin, les oscillations dans la région de
faible énergie (Figure III.3.c)) présentes aussi bien pour l’épi-Si as-grown que pour
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les épi-Si recuites indiquent une interface défectueuse et de composition différente
par rapport à la référence de c-Si. Ensuite, si on compare les oscillations des épi-Si
recuites avec l’épi-Si as-grown, on peut voir que leurs amplitudes sont similaires mais
qu’elles ne sont pas superposées. En effet, après recuit ces oscillations sont déplacées
vers des valeurs de permittivité diélectrique plus importantes. Ceci indique que le
recuit induit une modification de la composition de l’interface, qui devient plus riche
en lacune et/ou oxyde et/ou autres espèces chimiques. Ces franges d’interférence ont
permis de mesurer les épaisseurs des couches (approximation de Bruggeman) corres-
pondant aux échantillons que nous avons ensuite analysés en TEM : 195 nm pour
la couche as-grown et 165 nm pour la couche recuite à 350◦C.
Figure III.3 – a) Spectres correspondant à la partie imaginaire de la fonction
pseudo-diélectrique de l’épi-Si as-grown, après recuit à des températures comprises
entre 250◦C et 450◦C, et d’un wafer de silicium qui est pris comme référence (spectre
noir). b) Zoom sur les pics E1 à 3,4 eV et E2 à 4,2 eV. c) Zoom sur les oscillations
dans la région de faible énergie
1.3 Caractérisation physico-chimique
1.3.1 SIMS
Le SIMS dont le principe a été décrit en Appendice A permet d’analyser la com-
position élémentaire c’est à dire la proportion totale (les atomes en position substitu-
tionnelle ou interstitiel) de chaque élément dans la couche épitaxiée. Le Figure III.4
présente le profil SIMS de la couche as-grown. Le bore dans l’épi-Si as-grown a une
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concentration de 3 × 1019 at/cm3 et un profil plat, ce qui est caractéristique de la
croissance épitaxiale à basse température. La concentration d’hydrogène est de 1021
at/cm3 qui est très élevée pour un matériau cristallin. De plus, on peut voir que
l’hydrogène diffuse dans le substrat de Silicium, ce qui a déjà été rapporté [124].
Le pic d’oxygène à l’interface entre la couche d’épi-Si et le substrat est attribué à
une fine couche d’oxyde natif qui aurait pu croître après le nettoyage du wafer à
l’HF et avant le chargement de l’échantillon dans le réacteur PECVD. Les concen-
trations de carbone et d’oxygène dans la couche sont de l’ordre de celle du bore soit
3 × 1019 at/cm3. La forte concentration d’oxygène dans la couche est associée au
dégazage qui se produit dans le réacteur occasionnant la contamination de celui-ci à
chaque chargement et déchargement des échantillons. Enfin, la présence de carbone
est inhérente au précurseur du bore (TMB).
Figure III.4 – Profil SIMS de l’épi-Si as-grown qui a été déposée sur un wafer
c-Si (100) Fz fortement dopé au bore. La ligne en pointillé représente l’interface
épi-Si/substrat c-Si.
1.3.2 Dopage actif
L’ECV est une technique de mesure destructive, où la concentration et le type
de porteurs sont mesurés en fonction de l’épaisseur. Il consiste à effectuer plusieurs
cycles de gravure du matériau suivis de mesures C-V, ces dernières donnant des
informations sur le type de porteur et leur densité. La gravure de l’échantillon est
contrôlée et induite par une solution électrolytique. A l’aide de la Figure III.5 mon-
trant les profils ECV des épi-Si as-grown et recuite, on peut voir que pour l’épi-Si
as-grown, aucune charge n’est mesurée, reflétant un dopage actif nul. Par contre,
après recuit des profils ECV bien définis permettent de mesurer une concentration
en trous de 2× 1019 at/cm3. Grâce à la concentration totale de dopants mesurée en
SIMS, on peut calculer le pourcentage de dopant actif après recuit qui est de 66%.
L’absence de dopage actif pour la couche as-grown est surprenante car en théorie, la
croissance par épitaxie est supposée favoriser un maximum de dopants en positions
substitutionnelles.
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Figure III.5 – Profil ECV des porteurs de charge dans les couches épitaxiées as
grown et après recuit à 300◦C et 450◦C, ici la couche épitaxiée dopé p a été déposée
sur un substrat de silicium dopé n. L’ECV mesure le type de semi-conducteur : les
symboles pleins représentent le type p et vide le type n. La ligne pointillée représente
l’interface épi-Si/substrat c-Si
1.3.3 Photoluminescence
Des mesures de photoluminescence (PL) à basse température (14 K) ont été
réalisées afin d’étudier les défauts et les impuretés qui pourraient engendrer des
centres de recombinaison. Les spectres PL des couches épitaxiées après croissance et
recuit (intrinsèques et dopées p) sont présentés sur la Figure III.6.a). Les spectres
présentent l’émission typique de l’exciton libre du c-Si à 1,1 eV, ainsi que ses répliques
phonons de part et d’autre. La Figure III.6.b) présente un zoom sur une large bande
identifiée à 0,9 eV qui est associée soit à un seul centre de recombinaison lié à
un défaut, soit plus probablement à une combinaison de différents défauts. Cette
bande a une forme et une intensité similaire pour les couches épitaxiées recuites
et intrinsèques mais elle est différente de la bande de l’épi-Si as-grown, qui a une
intensité plus faible et est déplacée vers les énergies plus élevées. Ceci indique que
les centres de recombinaison dans l’épi-Si as-grown et dans les couches épitaxiées
recuites et intrinsèques sont différents. En effet, la large bande étant de forme et
d’intensité similaire pour ces dernières, leurs centres de recombinaison sont de même
type mais associés ni au bore ni au carbone puisque ces éléments ne sont pas présents
dans les couches épitaxiées intrinsèques.
Il est bien connu que les dislocations dans le c-Si peuvent induire des niveaux
d’énergie dans la bande interdite. À basse température, ils se traduisent par plusieurs
bandes d’émission en PL, appelées les lignes D [125]. Cependant ces lignes D sont
facilement identifiables par des positions en énergie bien précises (D1, D2, D3 et D4
à 0.81, 0.87, 0.93 et 1.00 respectivement) qui peuvent être cependant modifiées par
la présence d’impuretés [126]. Ainsi, on peut supposer que ces lignes D pourraient
être combinées à d’autres bandes qui correspondraient à d’autres défauts comme
des défauts induits par la présence d’hydrogène qui apparaissent aussi à 0,9 eV selon
Welman et al. [127][128]. En effet, ce dernier suggère que cette large bande résulte
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de la déformation autour de défauts contenant de l’hydrogène, ce qui ne serait pas
étonnant dans notre cas en vue de la forte quantité d’hydrogène contenu dans la
couche as-grown ([H] = 1021 at/cm3).
Figure III.6 – a) Photoluminescence à 14K avant et après recuit à 200◦C des épi-
Si dopées (p+) et intrinsèques (i). Le spectre du substrat c-Si est ajouté comme
référence. b) Zoom sur la large bande détectée à 0,9 eV.
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1.4 Récapitulatif des caractérisations préliminaires
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2 Caractérisations TEM
Dans cette section nous allons présenter les résultats des caractérisations TEM
qui viennent compléter les caractérisations présentées précédemment. En particulier,
elles renseignent sur la structure à l’échelle atomique au niveau de l’interface, des
défauts cristallins et de la déformation des couches épitaxiées. Il est ainsi possible
de comprendre l’impact du procédé de fabrication sur la qualité des couches dans le
but de maîtriser les propriétés finales.
Les préparations FIB des épi-Si as-grown et épi-Si-350 ont été réalisées de telle
sorte que l’on puisse observer les lames selon l’axe de zone [110] afin de pouvoir
contrôler la direction de croissance [001] des couches épitaxiées et d’observer leurs
familles de plans de faible indice de Miller sur les images.
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2.1 Investigations HRTEM
2.1.1 Morphologie et qualité cristalline
2.1.1.1 Epi-Si as-grown
Figure III.7 – Montage de trois images HRTEM à faible grandissement de l’épi-Si
as-grown.
Figure III.8 – Profil moyenné du contraste HRTEM permettant de mesurer l’épais-
seur de l’épi-Si as-grown.
L’image à faible grandissement de la Figure III.7 révèle une couche bien définie
et plane. On observe que l’épi-Si as-grown est facilement identifiable par rapport au
substrat de c-Si, ce qui facilite la mesure de son épaisseur à la fois en HRTEM et en
ellipsométrie. En effet, cette morphologie différente engendre la formation de franges
d’interférence dans la région de faible énergie du spectre en ellipsométrie (195nm,
Figure III.3.c)), ce qui permet à l’aide d’un modèle mathématique de calculer l’épais-
seur de la couche. En TEM, ce changement de morphologie engendre une variation
du contraste haute résolution permettant une mesure directe et précise de l’épaisseur
de la couche, comme on peut le constater sur la Figure III.8. La mesure de 195 nm en
TEM est en très bon accord avec la mesure en ellipsométrie (sous-section 1.4). Le
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contraste de la couche as-grown est très différent de celui provenant du substrat. La
couche épitaxiée présente en effet une alternance de contraste blanc et noir que nous
qualifierons de contraste moucheté. Ces contrastes sont répartis de façon homogène
sur tout le long de la couche épitaxiée (sur les 6 µm de la lame FIB). En observant
avec plus d’attention l’image de la Figure III.7, on peut distinguer trois parties dans
la couche. Du bas vers le haut du film on a :
1. un contraste moucheté grossier au niveau de l’interface
2. un contraste moucheté plus fin au sein de la couche
3. un contraste blanc persiste à la surface du film et s’étend sur 20 nm (voir
l’augmentation du contraste Figure III.8).
A ce stade, en vue de la description et des observations réalisées, la qualité cristalline
de la couche semble imparfaite.
Figure III.9 – Images HRTEM à fort grandissement et les FFT de l’épi-Si (en
haut à droite), de l’interface (à gauche) et du c-Si (en bas à droite) montrant que
la qualité cristalline du film est comparable à celle du substrat à l’exception de
quelques zones sombres où la périodicité n’est plus visible.
Sur les images à fort grandissement de la Figure III.9, on peut voir qu’au niveau
de l’interface, la structure cristalline se propage du wafer à l’épi-Si. De plus, les
transformées de Fourier (FFT) correspondant au film et à l’interface sont similaires
à celle du substrat ce qui indique que la qualité cristalline de la couche est comparable
à celle du substrat. Cependant, surtout au niveau des contrastes noirs dans l’épi-Si,
le réseau cristallin est endommagé très localement. En effet, ces contrastes noirs
contiennent une distorsion du réseau cristallin qui s’étend de quelques atomes à
parfois plusieurs plans. Ce contraste moucheté résulte probablement d’une grande
quantité de déformation dans la couche. Ainsi le film est formé par plusieurs zones
très localisées mélangées entre elles : certaines ont la même qualité cristalline que le
substrat alors que d’autres (au contraste noir) sont défectueuses. Comme on peut
le voir sur la Figure III.9, l’amplitude de ces zones (très irrégulières) est comprise
entre 2 nm et environ 10 nm. Certaines sont localisées à l’interface alors que d’autres
s’étendent dans l’épaisseur de la couche.
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2.1.1.2 Epi-Si-350
Figure III.10 – Association de deux images HRTEM à faible grandissement de
l’épi-Si-350.
Figure III.11 – Profil moyenné du contraste HRTEM permettant de mesurer
l’épaisseur de l’épi-Si-350.
Dans un premier temps, on peut voir grâce aux images de faible grandissement
de la Figure III.10 qu’aucun contraste moucheté n’est observé dans la couche. Le
film recuit présente une grande hétérogénéité dans sa microstructure : tandis que
certaines parties ont le même contraste que le substrat, d’autres parties ont des
défauts colonnaires qui commencent à l’interface et peuvent croître jusqu’à la surface
ou s’arrêter dans le film ou continuer dans une autre direction qui n’est pas visible
sur la micrographie. Les zones similaires au substrat ont une étendue bien plus
importante que dans l’épi-Si as-grown. On distingue donc encore très bien la couche
épitaxiée du substrat ce qui permet de mesurer aisément son épaisseur grâce au
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profil de contraste de la Figure III.11, on mesure une épaisseur de 164 nm ce qui
concorde très bien avec la mesure en ellipsométrie (sous-section 1.4).
Figure III.12 – Images HRTEM à fort grandissement. a) Image dans une zone de
bonne qualité cristalline. b) Image des défauts colonnaires montrant des défauts en
forme de V
En dehors des défauts colonnaires, l’image à fort grandissement de la Figure III.12
et les FFT correspondantes dans la couche et à l’interface montrent que la qualité
cristalline de la couche l’épi-Si-350 est similaire au substrat. Néanmoins, la présence
de défauts à l’interface crée une zone de 3 nm d’épaisseur qui est observée tout le
long de l’échantillon que cela soit au niveau des défauts colonnaires ou en dehors. À
l’intérieur des défauts colonnaires, il y a des défauts en forme de V qui se trouvent
sur les familles de plans {111}. Dans cette dernière zone, la FFT présente des stries
le long des spots de {111} qui sont caractéristiques d’effet de moiré probablement
dû au l’enchevêtrement de nanomacles [129].
2.1.2 Défauts cristallins
2.1.2.1 Epi-Si as-grown
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Figure III.13 – a) Expérience en mode image champ clair, en s’écartant des condi-
tions de Bragg, présentant un contraste sombre, plus dense dans les premiers nm
de la couche. b) Image HRTEM montrant deux dislocations à l’aide de circuit de
Burgers (dessiné en blanc), leurs vecteurs de Burgers sont représentés par les flèches
bleue et rouge et les lignes pointillées orange mettent en évidence les plans (11̄1̄)
qui aident à visualiser les dislocations. c) Les mêmes circuits de Burgers sont fermés
lorsqu’ils sont dessinés sur le substrat de c-Si parfait.
Le contraste moucheté que présente l’épi-Si as-grown a déjà été observé dans
des couches épitaxiées intrinsèques (non-dopées) dont la croissance a été effectuée
par PECVD basse température et dont la concentration en hydrogène excédait 1020
at/cm3 [130][131][132][133][134]. Ces contrastes étaient caractérisés comme étant
des platelets d’hydrogène. D’après plusieurs modèles théoriques ces platelets d’H
proviennent de la co-précipitation de lacunes et d’H interstitiels [135][136][137]. Les
platelets d’H ont été largement étudié dans le domaine de l’implantation ionique.
Elles se forment toujours après implantation de l’hydrogène par un apport d’énergie
thermique. Elles peuvent être décrits comme des nanocraques dans le réseau cristallin
qui séparent deux ou plusieurs plans adjacents. Elles apparaissent spécifiquement
dans les familles de plan {100} et {111} et contiennent des liaisons Si-H et de
l’hydrogène moléculaire [138][139][140][141][142]. En TEM en s’écartant de l’axe de
zone et avec une inversion de contraste lors du passage d’un sous-focus à sur-focus,
un platelet d’H apparaît comme une structure en forme de plaque 2D qui peut être
vue sur la tranche ou non [132]. Lorsqu’il est observée sur la tranche, elle apparaît
alors comme un bâtonnet, sinon il affiche un contraste en deux lobes analogue à
une boucle de dislocation dû au champ de déformation qui lui est associé [133][143].
Dans notre cas, même si la couche présente un contraste moucheté caractéristique,
l’expérience TEM en mode champ clair de la Figure III.13.a) n’a mis en évidence
aucun platelet. De plus, l’axe de zone [110] que nous avons choisi pour les images
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HRTEM permet d’afficher les familles de plans {001} et {111} mais nous n’avons
cependant jamais observé de platelet d’H se former au niveau de ces plans. Cette
absence de platelets sera discutée dans la section 3.
L’image en champ clair (Figure III.13.a)) met en évidence de nombreux contrastes
sombres qui sont plus intenses à l’interface que dans la couche. Ceci permet de confir-
mer les trois zones défectueuses déterminées en HRTEM et surtout de montrer que la
densité de défauts cristallins est bien plus importante à l’interface. A l’aide d’images
HRTEM à fort grandissement, nous avons pu mettre en évidence des dislocations
localisées dans ces contrastes noirs au niveau de l’interface et dans la couche. Ces
dislocations sont difficiles à mettre en évidence puisqu’elles sont contenues à chaque
fois à l’intérieur des contrastes noirs (liés à un contraste de diffraction) et que le
réseau est souvent très distordu à l’intérieur de ceux-ci. La Figure III.13.b) montre
deux de ces dislocations situées à environ 5 nm de l’interface dans l’épi-Si. Des cir-
cuits de Burgers ont été dessinés en premier lieu dans le substrat Figure III.13.c)
et en second lieu dans l’épi-Si Figure III.13.b) pour mettre en évidence les défauts
de fermeture induits par chaque dislocation. Nous avons déterminé que le vecteur
de Burgers total de ces dislocations peut être soit (1/2)[101̄] ou (1/2)[01̄1̄] pour le
vecteur de Burgers rouge et (1/2)[1̄01] ou (1/2)[011] pour le vecteur de Burgers bleu,
présentés sur la Figure III.13.b) (ces vecteurs de Burgers sont donnés en unité de
paramètre de maille du c-Si). Ces vecteurs de Burgers ont une composante dont le
signe est inconnu car parallèle à l’axe de la zone [110]. Ces deux dislocations mixtes
appartiennent au plan de glissement (11̄1) qui est un plan compact de la structure.
En d’autres termes, elles pourraient contribuer à la relaxation de la maille si elles
sont soumises à une contrainte extérieure (thermique ou mécanique).
2.1.2.2 Epi-Si-350
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Figure III.14 – a) Modèle d’une nano-macle montrant sa structure atomique et
mettant en évidence les joints de grains nécessaires entre les réseaux maclés (2
et 3) et la matrice (1). Selon ce modèle, des dislocations peuvent apparaître afin
d’accommoder la désorientation entre les réseaux (zones encadrées en noir). b) Zoom
montrant une structure de dislocation possible pour le joint de grain Σ9{114} entre
les réseaux maclés.
La Figure III.14 montre un modèle géométrique simple de la structure possible
des nano-macles observées Figure III.12. Afin d’obtenir la forme de la nano-macle,
il faut tout d’abord générer les réseaux maclés. Pour ce faire remarquons que l’angle
θ entre les familles de plans compacts (1̄11)1 et (1̄11̄)1 du réseau de la matrice vaut
θ = cos−1(13) = 70, 53
◦. Pour former le premier réseau maclé (n◦2 en bleu sur la
Figure III.14.a)), il faut considérer deux plans successifs de la famille (1̄11)1 et leur
appliquer une rotation autour de [110] d’un angle de +θ. Le second réseau maclé
(n◦3 en bleu sur la Figure III.14.a)) est produit de façon similaire en appliquant la
rotation opposée (−θ autour de [110]) sur deux plans successifs de la famille (1̄11̄)1.
La jonction entre la matrice et les réseaux maclés se fait principalement au niveau
de plans parfaitement coïncidents produisant deux paires de joint de macle (TB, twin
boundary) pour chaque réseau. Entre la matrice et le réseau maclé 2, les indices de
la paire de TB sont (1̄11̄)1/(1̄11)2 et entre la matrice et le réseau maclé 3 les indices
sont (1̄11)1/(1̄11̄)3. En réalité si on superpose la matrice avec un des deux réseaux
maclés, on observe qu’il y a un atome sur trois qui est coïncidant. Cette coïncidence
des sites se mesure souvent en calculant le rapport Σ de la densité d’atomes dans le
cristal parfait sur la densité d’atomes coïncidents. Pour les joints de macle Σ = 3 et
de fait on désigne les joints de macle par l’écriture compacte Σ3{111}.
Ce degré élevé de compatibilité entre les atomes au TB entraîne que l’on s’attende
à ce que les nano-macles soient presque exemptes de défauts structurels. Par ailleurs,
la fermeture de la nano-macle nécessite la formation d’autres joints de grains (GB,
grain boundary) dans la matrice (encadrés en noirs sur la Figure III.14.a)). Dans
ce modèle purement géométrique la stabilité relative des possibles GBs n’est pas
directement considérée. Bien que dans cette géométrie la formation des TBs ne laisse
aucun doute, il est en revanche plus difficile de prédire la nature de ces GBs. Deux
possibilités de GBs sont montrés sur la Figure III.14.a) dans les encadrés noir mais
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le contraste sur les images HRTEM au niveau des nano-macles n’a pas permis de
valider une ou plusieurs de ces hypothèses. De plus, ces GBs sont d’indices plus élevés
ce qui produit davantage d’incompatibilités aux joints résultant potentiellement en
l’apparition de dislocations structurelles [144].
D’autre part, il y a un autre GB entre les deux réseaux maclés à l’intérieur de
la nano-macle (encadré en rouge sur la Figure III.14.a)). La désorientation entre
ces réseaux résulte en la coïncidence d’un site sur neuf Σ = 9 et peut être décrite
par une rotation de 38,94◦ autour de [110]. Dans ce cas, il existe un plan miroir
entre ces réseaux à savoir (1̄14)2/(1̄14̄)3, qui peut faire office de bon candidat pour
former un GB comme montré sur la Figure III.14.a). Si ce GB est formé alors on
peut s’attendre à y trouver des dislocations structurelles comme dessinés en rouge
en Figure III.14.b).
2.2 Mesure de déformation par GPA
Figure III.15 – a) Cartographie GPA de la déformation hors plan dans l’épi-Si
as-grown montrant une grande densité de dislocations et d’autres défauts. b) et c)
Cartographie GPA de la déformation hors plan dans l’épi-Si-350 dans une région
sans nano-macle et dans une région avec nano-macle respectivement.
La méthode GPA a été appliqué sur des images HRTEM pour cartographier le
champ de déformation hors plan dans les épi-Si et autour de l’interface par rapport
à une zone de référence choisie dans le substrat de silicium.
La Figure III.15.a) montre que l’épi-Si as-grown a un champ de déformation non
uniforme. Certaines régions sont fortement déformées en compression ou en tension
tandis que d’autres ne présentent aucune déformation par rapport à la référence
du substrat c-Si. Précédemment, nous avons montré la présence de dislocations
dans la couche, cependant, les dislocations à elles seules provoquent des champs de
déformations bien plus localisées. Ainsi nous pensons que la couche est déformée,
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d’une part par la présence de dislocations et d’autre part par d’autres défauts liés à
la forte présence d’impuretés dans la couche, ceci sera discuté dans la dernière partie
de ce chapitre.
Sur la Figure III.15.b) et c), nous avons appliqué GPA sur des images HRTEM
de l’épi-Si-350 dans des régions ne présentant aucune nano-macle et dans des régions
présentant des nano-macles. En moyenne, on peut voir qu’une déformation nulle est
mesurée dans les deux cas. Cependant, sur la Figure III.15.c), certaines combinaisons
très locales de tension/compression sont présentes. Celles-ci sont caractéristiques des
dislocations mises en évidence par GPA. La présence de ces dislocations pourrait
correspondre aux dislocations contenues dans les joints de grain qui se forment au
niveau des nano-macles comme nous avons pu le démontrer à l’aide du schéma de
la Figure III.14.
Finalement, la couche épitaxiée est passée d’une couche as-grown contenant une
grande distribution de défauts et de déformations à une couche complètement relaxée
contenant des nano-macles et quelques dislocations après recuit à 350◦C.
2.3 Analyse chimique par STEM-HAADF
Figure III.16 – Images STEM-HAADF et leur profil de densité atomique a),b)
pour l’épi-Si as-grown et c),d) pour l’épi-Si-350
Pour compléter les études à l’interface, la technique d’imagerie STEM-HAADF
a été utilisée pour détecter des variations de compositions chimiques. Les images
STEM-HAADF de la Figure III.16 montrent pour les deux états de l’épi-Si un
contraste à l’interface de 2 nm. Notons déjà que l’épaisseur de ce contraste ne varie
pas mais qu’il est toutefois plus prononcé après recuit. Le profil de densité atomique
normalisé par rapport au substrat est présenté pour ces deux images. Une baisse de
densité de 4,5% est détectée pour la couche épi-Si as-grown alors que 9% est mesuré
pour l’épi-Si-350. Ceci indique que la modification de la composition chimique est
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plus importante pour l’épi-Si-350. Il y a donc une concentration plus importante de
certaines espèces chimiques à l’interface après recuit. Cette étude est à compléter
avec la comparaison des oscillations dans la région de faible énergie en ellipsométrie
mesurée avant et après recuit. Nous avions vu en sous-sous-section 1.2.2 que
l’interface après recuit était plus riche en lacune et/ou en oxyde et/ou en d’autres
espèces chimiques qui modifieraient la composition de l’interface. Ainsi, les caracté-
risations STEM-HAADF complètent les mesures par ellipsométrie en ajoutant une
dimension spatiale.
Par ailleurs, nous avons aussi testé de cartographier le champs de déformation
des couches épitaxiées avant et après recuit à l’aide de GPA sur les images STEM-
HAADF à résolution atomique. En effet, ces dernières permettent de s’affranchir
des contrastes structuraux de l’HRTEM qui dans le cas l’épi-Si as-grown sont om-
niprésents et rendent les mesures quantitatives difficiles. Cependant, des artefacts
inhérents à la formation de l’image par balayage en STEM provoquaient des mesures
de champs de déformation inexploitables. Christophe Gatel au CEMES a trouvé un
moyen de contourner ces artefacts en développant un logiciel qui permet d’acquérir
des images multiples de la même zone (créant un jeu de données 3D) en prenant
en compte les effets de dérives dûs au balayage du STEM par un réalignement de
chacune des images par rapport à une image de référence [145]. Ce logiciel est à
l’essai sur un des microscopes du LMA (Laboratorio de Microscopia Avanzadas) à
Saragosse, mais nous n’avons pas pu l’utiliser sur nos échantillons.
3 Discussion des résultats de caractérisation
Dans cette partie nous allons mettre en commun les résultats de toutes les ca-
ractérisations présentées dans les sections précédentes afin de les confronter à ce qui
a été réalisé jusqu’à présent dans la littérature.
3.1 Discussion concernant l’épi-Si as-grown
Les mesures GPA de la Figure III.15.a) montrent une grande hétérogénéité du
champ de déformation hors plan où des nano-régions sont contraintes à la fois en
compression et en tension et où d’autres régions ne présentent aucune déforma-
tion. Selon les mesures XRD, la couche est contrainte et présente une déformation
moyenne de 0,19%. Les mesures GPA sont en accord avec les résultats XRD et
fournissent des informations complémentaires sur la distribution des défauts. Nous
pouvons alors dire que la répartition aléatoire des défauts dans la couche a généré un
champ de déformation non-uniforme et a conduit à une augmentation du paramètre
de maille hors plan. Pour comprendre cela, il faut revenir au mécanisme de crois-
sance spécifique de la PECVD basse température qui a été exposé en introduction.
En effet, les nano-clusters de SinHm formés dans le plasma contribuent à la forma-
tion de l’épi-Si. La croissance du film épitaxiée dépend de l’énergie d’impact de ces
nano-clusters lorsqu’ils frappent le substrat. Dès qu’ils rentrent en contact avec ce
dernier, un changement de phase locale se produit à très haute température (aux
alentours de 3000 K) ce qui entraine la fusion des nano-clusters de SinHm suivie
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de leurs thermalisation avec le substrat [44][45]. Lorsque ces nano-clusters SinHm
se thermalisent pour former la couche de proche en proche, ils introduisent dans la
maille une grande quantité d’hydrogène qui forme des défauts et génère une certaine
quantité de déformations locales ainsi que des distorsions du réseau cristallin (d’où
la présence de dislocations Figure III.13.b)). C’est ce que le traitement GPA a mis
en évidence dans la Figure III.15.a). En d’autres termes, nous pensons que ces dé-
fauts ou nano-régions (liés ou non à la présence d’hydrogène) qui créent le champ de
déformation non uniforme mesuré par le traitement GPA sont liés à l’organisation
des nano-clusters SinHm au cours du processus de croissance épitaxiale.
Dans la compréhension du dopage du silicium, il a été démontré que seuls les
atomes en position substitutionnelle sont actifs et que les atomes en position inter-
stitielle ne contribuent pas au dopage actif. Les mesures ECV de l’épi-Si as-grown
n’ont rapporté aucune efficacité de dopage (sous-section 1.4), laissant penser que
les atomes de bore sont incorporés en position interstitielle (sous-section 1.4).
Cependant dans le cas d’une forte incorporation d’hydrogène dans la couche (ici
[H]=1021 at/cm3) en présence de bore (ici [B]=3× 1019 at/cm3), il est rapporté que
l’hydrogène peut neutraliser 99% des atomes de bore en position substitutionnelle
en formant des complexes B-H [146][147]. Dans le modèle des complexes B-H de Her-
rero et al. [147], H est dans les cavités tétraédriques du Si et neutralise les atomes de
bore en position substitutionnelle (voir Figure III.17). Ils montrent également que
ces complexes B-H induisent une dilatation du réseau ce qui est en accord avec les
mesures XRD. Une fois la totalité des atomes de bore neutralisée par l’hydrogène, la
quantité d’hydrogène restant peut se combiner avec d’autres impuretés telles que le
carbone ou l’oxygène. Les H interstitiels peuvent se lier au carbone substitutionnel
pour former des complexes C-H qui ont déjà été caractérisés dans le c-Si par lumi-
nescence [148] pour du silicium recuit entre 400-600◦C, cependant ils se dissocient
et deviennent électriquement neutres à température ambiante [149]. Les complexes
O-H sont aussi instables à température ambiante mais il est bien connu que l’hydro-
gène facilite la migration de l’oxygène et augmente la formation d’agrégats d’oxy-
gène [150][151]. Ce phénomène pourrait en partie expliquer le contraste HAADF
sombre à l’interface pour les deux couches épi-Si as-grown et épi-Si-350 et aussi la
concentration d’oxygène plus importante au niveau de l’interface mesurée par SIMS
pour épi-Si as-grown. L’oxygène en raison de sa forte concentration ([O]=3 × 1019
at/cm3) dans la couche pourrait aussi engendrer la formation de défauts tels que des
précipités d’oxyde de silicium. Néanmoins, ils ont une morphologie spécifique (bâ-
tonnet, sphérique, octaédrique) et sont souvent observés après traitement thermique
à haute température (400–1200◦C) [152][153]. Aucun de ces précipités d’oxyde de
silicium n’a été trouvé dans l’épi-Si as-grown. Cette forte concentration d’oxygène
peut aussi conduire à une densité élevée d’oxygène interstitiel pouvant former des
donneurs électriquement actifs, réduisant ainsi la densité d’accepteur dans l’épi-Si
as-grown de type p. Enfin pour l’épi-Si as-grown, nous pensons que principalement
les complexes B-H mais aussi les agrégats d’oxygène et les oxygènes interstitiels in-
corporés dans la couche pourraient être responsables de la faible conductivité de
ce film épitaxié. En outre, le large pic autour de 0,9 eV qui a été détecté en pho-
toluminescence (sous-sous-section 1.3.3) et interprété comme une déformation
autour de défauts d’hydrogène par Weman et al. [127] pourrait être lié aux com-
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plexes B-H. Concernant l’interface de l’épi-Si as-grown, compte tenu du couplage
STEM-HAADF/ellipsométrie et de ce qui vient d’être exposé, nous supposons que
celle-ci est surtout composée d’oxyde natif résiduel et d’atomes d’oxygène soit sous
forme d’agrégats ou d’interstitiels.
Figure III.17 – Modèle des B-H complexes Herrero et al. [147] montrant l’atome
d’hydrogène en mouvement dans une cavité tétraédrique (T) du silicium. L’hydro-
gène étant lié au bore, il fait osciller (∆d) le bore de sa position substitutionnelle
engendrant sa neutralisation.
3.2 Discussion concernant l’épi-Si-350
Le recuit à 350◦C a eu un fort impact sur la morphologie et le champ de déforma-
tion, en effet, il a permis de "guérir" la micro-structure en réduisant considérablement
la densité de défauts et en relâchant les contraintes. Le contraste moucheté décrit
précédemment a complètement disparu après le recuit. Cela pourrait être une si-
gnature de la désorption de l’hydrogène et donc une réorganisation totale du cristal
dont les principales pierres angulaires étaient jusqu’alors les nano-clusters de SinHm
ainsi que la rupture des complexes B-H qui limitaient la conductivité. Une efficacité
de dopage de 66% a été mesurée après recuit. On peut alors se demander pourquoi
on n’a pas pu atteindre les 100% de dopage actif. Pour essayer de répondre à cette
question nous allons discuter la morphologie et le relâchement des contraintes de
l’épi-Si. Houben et al. [154] ont remarqué des défauts colonnaires dans le silicium
micro-cristallin et ont constaté que la croissance colonnaire résultait de la formation
de nano-macle, ce qui est en accord avec notre analyse HRTEM. Haddad et al. [155]
ont également observé des nanotwins dans l’épitaxie intrinsèque du silicium soit
juste avant la rupture de l’épitaxie, soit juste avant la reprise de l’épitaxie. Ainsi, le
recuit induit une réorganisation du cristal par la formation de nano-macle. On peut
également déduire des résultats HRTEM et GPA que le recuit donne de l’énergie à
l’épi-Si favorisant sa relaxation par la formation de défauts structuraux comme les
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nano-macles qui commencent à l’interface et se propagent à travers le film via des
défauts colonnaires qui relâchent les contraintes dans la couche épitaxiée. Les me-
sures XRD et ellipsométrie ont également prouvé une relaxation de la déformation
et une amélioration de la qualité cristalline respectivement.
Concernant la présence de maclage dans la couche, il a été rapporté par Möller
[156] qu’au-delà de 1018 at/cm3 d’impuretés de carbone dans le c-Si, le carbone
s’accumule sur des plans {111} induisant de nombreux joints de macle (TB). Ce
phénomène ne serait donc pas surprenant compte tenu de la quantité de carbone
(3× 1019 at/cm3) présent dans la couche.
Nous allons maintenant discuter de l’influence des GBs et des TBs sur les re-
combinaisons.
Les TBs Σ3{111} ont été caractérisés comme étant électriquement inactifs par
Chen et al. utilisant le courant induit par faisceau d’électrons (EBIC) c’est-à-dire
qu’ils n’induisent aucune activité de recombinaison [157]. De plus, Ohno et al. [158]
ont également montré par tomographie par sonde atomique (APT) couplée au TEM
que les TBs ont une faible capacité d’agrégation même pour une concentration éle-
vée d’impuretés. Cependant, Sarau et al. [159], ont mesuré par EBIC que les TBs
peuvent être soit des centres de recombinaison inactifs, soit des centre de recombi-
naison actifs selon la présence de dislocations autour d’eux.
Les GBs Σ9{114} contiennent des dislocations intrinsèques comme démontré
sur la Figure III.14. De plus, Ohno et al. [160] ont caractérisé par APT couplé au
TEM qu’une importante quantité d’oxygène interstitiel peut s’accumuler aux GBs
Σ9{114}.
Comme l’activité électrique est liée à la décoration des joints par les dislocations
on peut faire l’hypothèse que la majorité des joints (GBs ou TBs) est électriquement
active de par le recouvrement des nanomacles dans la couche.
L’activité électrique et l’agrégation au niveau des GBs sont des sujets complexes
qui dépendent des dislocations, de la concentration d’impuretés, ainsi que de la
structure intrinsèque, du type, de la densité et de la disposition spatiale autour
et à l’intérieur du GB considéré. Pour une meilleure compréhension de l’activité
électrique des GBs dans cette couche il faudrait utiliser de l’EBIC et/ou de la ca-
thodoluminescence dans un TEM.
Ceci nous amène à conclure que les zones présentant des nano-macles pourraient
entraîner une diminution de conductivité. En outre, l’image STEM-HAADF (Fi-
gure III.16.c) et d)) et l’ellipsométrie (Figure III.3.c)) montrent respectivement que
la variation de la composition chimique à l’interface est encore plus importante dans
le cas de l’épi-Si-350 et que la composition de l’interface de l’épi-Si-350 est différente
de l’épi-Si as-grown. En effet, le recuit favorise la migration des atomes d’hydrogène
à l’interface comme a pu le démontrer Cariou et al. par SIMS et STEM-HAADF
pour des couches épitaxiées à basse température intrinsèques [161]. Ceci pourrait
être une autre source de dégradation des propriétés électroniques. Tenant compte
de ces informations chimiques, nous pensons que la zone défectueuse de 3 nm à
l’interface de l’épi-Si-350 mesurée en HRTEM (voir Figure III.12) correspond à des
germes de macles qui nucléent à l’interface sur des inhomogénéités chimiques.
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Conclusion
L’ajout d’études (S)TEM à la caractérisation des couches épitaxiées de silicium
hydrogéné dopé au bore à basse température a permis de faire des progrès supplé-
mentaires dans la compréhension des caractéristiques structurelles générées par la
croissance et le recuit. Premièrement, les études HRTEM ont montré que malgré de
nombreux défauts, la structure cristalline se propage du substrat à la couche épi-
taxiée que cela soit pour l’épi-Si as-grown ou pour l’épi-Si recuites à 350°C.
L’épi-Si as-grown, présente un contraste moucheté dans lequel des contrastes
sombres (d’étendue variant de 2 à 10 nm) situés aussi bien dans la couche qu’a
l’interface, contiennent des dislocations mixtes. Une étude GPA de la déformation
hors plan a permis de montrer que ces contrastes correspondaient à des zones for-
tement déformées. L’épi-Si as-grown présente alors une déformation non-uniforme,
avec des zones fortement déformées et des zones similaires au substrat de c-Si. Cette
caractéristique a été associée au processus de croissance non-conventionnelle de la
couche qui est réalisé par l’impact de nanoclusters de SinHm qui se thermalisent
sur le substrat pour former l’épi-Si. Ce processus de thermalisation des nanoclusters
entre eux engendre ainsi une distorsion du réseau cristallin et une incorporation
très importante d’hydrogène dans la couche (SIMS : [H]1021 at/cm3). Bien que des
platelets d’hydrogène soient souvent caractérisées pour des couches épitaxiées in-
trinsèques, ici les atomes de bore vont se lier préférentiellement à l’hydrogène plutôt
qu’au silicium pour former des complexes B-H qui neutralisent le bore et rendent
ainsi la conductivité de la couche nulle.
Il a été démontré que l’impact du recuit sur l’épi-Si réduit la densité de dé-
fauts et induit une restructuration de l’épi-Si. En effet, dans l’épi-Si recuite à 350°C,
l’ampleur des zones similaires à la qualité cristalline du substrat sont bien plus im-
portantes. Ces dernières sont séparées par des défauts colonnaires qui débutent leur
croissance à l’interface. Des images HRTEM à fort grandissement montrent que ces
défauts colonnaires sont constitués par des nanomacles qui s’enchevêtrent entre elles.
Le traitement GPA de ces images montre que la couche est complètement relaxée.
Le recuit à 350°C génère des nanomacles qui forment des défauts colonnaires qui
permettent le relâchement des contraintes dans la couche. En étudiant la structure
des nanomacles à travers un modèle géométrique, nous avons déterminé que celles-ci
étaient formées de quatre joints de macles et de trois joints de grains (GBs). Un de
ces trois GB possède une structure Σ9{114} qui en se formant génère des disloca-
tions structurelles. Les deux autres GBs de structure plus complexes génèreraient
davantage de dislocations. De plus, le GB Σ9{114} est connu pour être un défaut
où viennent s’accumuler des impuretés. Ainsi l’enchevêtrement de ces nanomacles
emmagasine des imperfections structurelles et chimiques, ce qui crée des centres de
recombinaison et diminue l’efficacité du dopage. Par ailleurs, les images HRTEM
montrent une interface défectueuse d’une épaisseur de 3 nm sur tout le long de
l’échantillon. Cette mesure est complétée par une analyse STEM qui montre une
diminution de la densité atomique de 9% à l’interface (2 fois plus importante que
l’interface de l’épi-Si as-grown). Ces défauts à l’interface sont faits des germes de
90 Ch. III. Caractérisation d’une épitaxie Silicium déposée à basse température
nanomacles qui nucléent sur des inhomogénéités chimiques. Ceci constitue un second
frein à l’efficacité du dopage.
Nous avions pour projet de compléter les mesures de déformation de la couche
as-grown en utilisant les images STEM-HAADF qui permettent de s’affranchir des
contrastes structuraux. En effet, les contrastes structuraux dans cette couche sont
omniprésents et biaisent la quantification des mesures. L’application de GPA sur des
images STEM-HAADF permet une quantification des contraintes localisées bien
plus précise à condition de pouvoir réduire les artefacts dus à la dérive et à la
distorsion des images par le scan. Plusieurs méthodes permettent de limiter ces
artefacts notamment par l’acquisition d’image 3D suivit d’un post-traitement qui
permet un realignement de ces images [145] ou encore en élaborant de nouvelles
stratégies et/ou techniques de balayage [162][163]. Le champ de vision de ces images
à résolution atomique étant limité à des dizaines de nanomètres, une technique
plus avancée appelée STEM-moiré peut cartographier la déformation à une échelle
micrométrique avec une résolution nanométrique [164]. Cette dernière technique
serait un très bon complément qui permettrait une quantification des contraintes
sur toute la couche épitaxiée.
Pour mieux comprendre l’évolution de la microstructure, le relâchement des
contraintes, et l’apparition des nanomacles dans la couche épitaxiée, il serait in-
téressant d’effectuer un recuit thermique in-situ dans des conditions de résolution
atomique [165]. Un protocole avec une évolution graduelle de la température de
200°C à plus 350°C (température de recuit testé durant la thèse de M. Chrostowski)
permettrait de coupler les données de caractérisation (SIMS, ECV, DRX) avec la
microstructure caractéristique de chaque recuit. De plus, ceci permettrait d’observer
à partir de quelle température les nanomacles se forment afin de pouvoir modifier
les conditions de croissance qui limiteraient leur propagation. Enfin des mesures
du type EBIC (Electron Beam Induce Current) et/ou de cathodoluminescence tout
d’abord dans un SEM pour observer quelles sont les zones où les recombinaisons sont
importantes puis dans un TEM afin de comprendre quel type de défauts engendre
une diminution de la conductivité.
Chapitre IV
Caractérisation de l’interface
c-Si/a-AlOx d’un empilement de
couche de passivation
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Comme présenté dans le chapitre introductif, certains développements sur les cel-
lules solaires se concentrent sur les couches de passivation à base d’a-AlOx pour la
face arrière afin de passer de la technologie Al-BSF à PERC (Figure I.11). Les carac-
térisations structurales et chimiques de cette couche sont nécessaires pour expliquer
son efficacité.
Dans ce chapitre, une méthodologie TEM sera décrite pour l’étude de la composi-
tion de l’interface Silicium monocristallin/oxyde d’aluminium amorphe (c-Si/a-AlOx)
d’un empilement de couche de passivation constitué par de l’a-AlOx et du nitrure
de silicium amorphe hydrogéné a-SiNx :H. Dans cet empilement, l’a-AlOx a la par-
ticularité d’apporter au c-Si une passivation chimique mais aussi une passivation
par effet de champ qui nécessite des recherches supplémentaires afin d’être mieux
contrôlée. L’a-AlOx et surtout le a-SiNx :H étant très sensible au faisceau d’élec-
trons, nous présenterons tout d’abord les dégâts et les problèmes rencontrés dus
au faisceau d’électrons lors de premières investigations HRTEM, STEM-HAADF et
STEM-EELS. L’interface c-Si/a-AlOx peut en effet facilement subir plusieurs dé-
gâts d’irradiation tels que la pulvérisation électronique, le déplacement d’atomes ou
encore la radiolyse. Nous montrerons que la radiolyse est la dégradation dominante.
Plusieurs paramètres d’acquisition comme la tension d’accélération, la dose électro-
nique et l’orientation du scan ont été pris en compte et modifiés pour limiter ces
dommages. Une fois les dégâts d’irradiation limités et contrôlés, une quantification
STEM-EELS approfondie de l’interface c-Si/a-AlOx en couplant les seuils Si et Al
L2,3 avec le seuil O K permettra de conclure que l’interface est principalement com-
posée d’a-SiOx et d’aluminosilicates non stoechiométriques avec une prédominance
d’Al en coordination tétraédrique au niveau de ses premières couches. Durant ce
projet j’ai collaboré avec Fabien Lebreton, un ancien doctorant Total/LPICM dont
la thèse était centrée sur le développement des couches de passivation. Il a notam-
ment développé une nouvelle méthode de dépôt originale qui permet de contrôler la
croissance de l’a-AlOx pour améliorer la passivation par effet de champ[21].
1 Conditions de dépôt par TD-ALD d’a-AlOx et
présentation de l’étude TEM.
L’empilement de passivation composé d’a-AlOx et de a-SiNx :H a été déposé sy-
métriquement sur des cellules de test en c-Si non texturé (également appelé échan-
tillons "lifetime"). Ces échantillons lifetime sont destinés à des fins de recherche et
de développement, dans notre cas la face arrière de la cellule solaire étudiée étant
produite des deux côtés du wafer de c-Si. Le substrat de c-Si (100) dopé p et de
type float zone a été poli des deux côtés et comporte une résistivité de 3 Ω.cm et
une épaisseur de 280 µm. Après avoir plongé ce dernier dans 5% de HF pour retirer
la couche d’oxyde natif, l’a-AlOx est déposé par dépôt de couche atomique à dérive
thermique (TD-ALD, Thermal Drift Atomique Layer Deposition) [59] à l’aide des
précurseurs triméthylaluminium (TMA) et eau. Pour ces échantillons, le processus
de dérive thermique fait que le dépôt est effectué lorsque la température du substrat
passe de 200◦C à 250◦C pendant 60 cycles ALD (correspondant à une couche de 6
nm). Cette variation de température lors du dépôt permet d’atteindre des vitesses de
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recombinaison de surface inférieures à 10 cm.s−1 (valeur typique requise pour avoir
une efficacité de conversion de puissance des cellules solaires supérieure à 20% [166])
et empêche la formation de blisters (défauts étudiés et caractérisés par Lebreton et
al. [58]) qui dégradent les propriétés optiques et électriques d’un tel empilement de
passivation. Juste après dépôt la couche d’a-AlOx apporte une passivation chimique
au c-Si, puis un recuit (PDA, Post Deposition Annealing) à 380◦C dans des gaz de
formage permet d’activer la passivation par effet de champ. Au dessus de l’a-AlOx
un dépôt de a-SiNx :H de 75 nm a été réalisé par dépôt chimique en phase vapeur
activé par plasma (PECVD) à 420◦C et suivi d’une étape thermique finale (PCA,
Post Capping Annealing) réalisée à 380◦C pendant 20 minutes qui simule une étape
de métallisation par électrodéposition[167]. Ce procédé de dépôt est schématisé à
la Figure IV.1. Le principal objectif de ce projet était la caractérisation à l’aide
de plusieurs techniques TEM de l’interface c-Si/a-AlOx. J’ai aussi comparé trois de
ces échantillons, le Tableau IV.1 montre leurs différences. Le process 2 présente un
temps de recombinaison plus élevé que le process 1. Le process 3 possède le meilleur
temps de recombinaison et un a-SiNx :H comportant des propriétés physiques dif-
férentes suites à une optimisation des conditions de process telles que la pression,
la densité de puissance, le flux de silane (pour plus d’information le lecteur peut
consulté la thèse de F.Lebreton [21]). L’un des questionnements de cette compa-
raison était de savoir si on pouvait relier la composition et/ou l’état structurel à
l’interface c-Si/a-AlOx avec un meilleur temps de recombinaison des porteurs.
Figure IV.1 – Procédé de dépôt de l’empilement de couche de passivation
a-AlOx/a-SiNx :H sur c-Si de type p.
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Table IV.1 – Principales différences des trois échantillons étudiés
Process 1 Process 2 Process 3
a-AlOx Temps de recuit à
380◦C
10 min 30 min 30 min
Indice de réfraction 1,87 1,87 2,06
a-SiNx :H Libération d’H2 [u.a.] 3,1 3,1 5,5
Densité de charge +
[cm−2]





2 Sensibilité des matériaux au faisceau d’électrons
2.1 HRTEM et STEM-HAADF
Afin de vérifier l’homogénéité et l’épaisseur des couches ainsi que la qualité struc-
turale de l’interface et de mettre en évidence d’éventuels défauts structuraux, nous
avons réalisé des images HRTEM à faible et fort grandissement respectivement. Ce-
pendant lors de ces investigations nous avons constaté une très forte réaction des
couches de passivation au faisceau d’électrons. Comme le montre la Figure IV.2,
le a-SiNx :H n’est pas stable sous le faisceau d’électrons, sa morphologie évolue au
cours de l’investigation à faible grandissement. Le a-SiNx :H passe d’une couche bien
plane et homogène à une couche remplie de défauts de forme arrondie. Ces défauts
qualifiés de défauts en forme de bulle ont déjà été observés par Liu et al. [168] qui
ont également démontré que le faisceau électronique engendrait une modification de
la composition chimique, avec une diffusion favorisée de l’azote et de l’oxygène.
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Figure IV.2 – Évolution au cours du temps de la morphologie de la couche de
a-SiNx :H lors d’une investigation HRTEM à faible grandissement.
Nous avons aussi remarqué que l’a-AlOx était très sensible au faisceau. Comme
on peut le constater avec la Figure IV.3 qui montre l’évolution de la couche d’a-AlOx
sous le faisceau d’électrons, la couche passe d’un état amorphe à un état cristallin.
En effet, comme déterminé par de nombreux auteurs [169][170][171], l’a-AlOx peut
cristalliser en γ-Al2O3 sous l’effet des électrons.
Figure IV.3 – Évolution au cours du temps de la morphologie de la couche de
l’a-AlOx lors d’une investigation HRTEM à faible grandissement.
Il était donc très difficile d’obtenir des images HRTEM vraiment représentatives
de l’interface car dès l’allumage du faisceau et durant la mise au de point l’image,
la morphologie était déjà modifiée. En limitant la dose d’électrons, c’est à dire en
ajoutant un diaphragme condenseur, un diaphragme objectif et en augmentant le
"spot size" nous avons pu obtenir une image fidèle de l’empilement à faible gran-
dissement (Figure IV.4). Les épaisseurs mesurées à partir des contrastes TEM sur
l’image sont de 70 nm pour le a-SiNx :H et 6 nm pour a-AlOx. Cependant avec cette
configuration expérimentale du microscope, il n’était plus possible de réaliser des
images haute résolution de l’interface c-Si/a-AlOx. Nous nous sommes donc dirigés
vers un microscope corrigé sonde qui permet de réaliser des images STEM en résolu-
tion atomique. En effet, contrairement à la HRTEM où le faisceau est défocalisé sur
la zone de l’image dès la mise sous tension du faisceau d’électrons, le STEM peut
permettre de limiter la dose d’électrons reçue par l’échantillon puisque l’image est
formée point par point, par balayage.
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Figure IV.4 – a) Image HRTEM à faible grandissement de l’empilement de passi-
vation après diminution de la dose électronique. b) Mesure de l’épaisseur du film de
a-SiNx :H et c) de l’a-AlOx.
Ainsi avec les images STEM-HAADF, nous avons pu imager et comparer l’in-
terface c-Si/a-AlOx des trois process présentés dans le Tableau IV.1. Cependant,
comme on peut le voir sur Figure IV.5, le a-SiNx :H et l’interface a-AlOx/a-SiNx :H
sont toujours très sensibles même en utilisant le STEM. Dans ces images acquises
à 200 keV, certaines parties dans le volume du a-SiNx :H ont commencé à être
fortement endommagées et on peut également constater que ce dernier perd son
adhérence avec l’a-AlOx, l’interface a-AlOx/a-SiNx :H se délamine sous le faisceau
d’électrons dès l’allumage du faisceau et lors de la première image. Il y a néanmoins
une amélioration au niveau du process 3 où le a-SiNx :H est plus résistant. La modifi-
cation du a-SiNx :H dans le process 3 le rendrait donc plus résistant aux irradiations
électroniques.
L’interface entre le c-Si et l’a-AlOx ne semble pas sensible à l’irradiation électro-
nique. On peut observer qu’il y a un contraste à cette interface, ce qui indique que la
composition chimique est d’une autre nature que celle du c-Si et de l’a-AlOx. Si on
compare les interfaces c-Si/a-AlOx des trois process, on peut voir dans le process 1
que l’interface est bien définie mais qu’il y a une hétérogénéité du contraste HAADF
le long de l’interface (diminution du contraste dans certaines régions, pointé par les
flèches dans la Figure IV.5.a)). Pour le process 2, l’interface possède la même épais-
seur que le process 1 mais est bien plus homogène, il n’y a plus de perte de contraste,
l’interface est plane. Enfin dans le process 3, l’interface est moitié moins épaisse que
dans les deux premiers process.
Du process 1 au process 2, un recuit de 20 minutes de plus permettrait donc
d’homogénéiser les espèces chimiques à l’interface. Le a-SiNx :H du process 3 qui
apporte davantage d’hydrogène et moins de charges positives à l’interface permet-
trait de limiter la formation d’espèce chimique à l’interface, diminuant ainsi son
étendue.
Afin de valider ces hypothèses et déterminer la composition de l’interface, nous
avons réalisé des expériences STEM-EELS localisées à l’interface pour ces trois
échantillons.
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Figure IV.5 – STEM-HAADF haute résolution pour la comparaison de l’interface
c-Si/a-AlOx(6 nm) des : a) process 1 (recuit a-AlOx 10 min), b) process 2 (recuit
a-AlOx 30 min) et c) process 3 (recuit a-AlOx 30 min + a-SiNx :H innovant).
2.2 Investigation STEM-EELS préliminaire
Les informations chimiques locales sont mesurées par STEM-EELS en extra-
yant les seuils caractéristiques des éléments sondés. Nos matériaux très sensibles
au faisceau d’électrons nous ont amené à étudier les seuils L2,3 de l’aluminium et
du silicium plutôt que les seuils K dont les pertes d’énergie lointaines (> 1400 eV)
impliquent des temps d’exposition plus longs engendrant une dégradation plus im-
portante de l’interface et des matériaux étudiés. Une dispersion de 0,05 eV/ch a été
choisie afin d’étudier les structures fines des seuils considérés (ELNES, Energy Loss
Near-Edge fine Structures). La position et la forme des structures fines évoluent
en fonction du matériau étudié, de l’état de cristallinité, de la phase (i.e. α, β, γ, δ
pour l’Al2O3 [172]) et de la coordination. Les spectres EELS ont été enregistrés en
utilisant des acquisitions simultanées de spectres low loss et core loss (DualEELS)
selon des spectres lignes (principe décrit en sous-section 5.3). Le DualEELS est
un système directement implémenté dans le spectromètre EELS qui permet l’ac-
quisition pour chaque pixel de deux spectres EELS à partir de gammes d’énergies
différentes. Dans cette première expérience, nous l’avons utilisé pour acquérir le pic
sans perte et les pertes faibles en même temps que les seuils L2,3 ce qui nous a permis
de déconvoluer chaque spectre. La résolution énergétique a été mesurée comme la
largeur à mi-hauteur du pic sans perte, elle est comprise entre 0,4 et 0,5 eV. Enfin,
le traitement PCA (principe exposé en sous-section 5.3) a été utilisé pour extraire
les composantes principales du signal.
2.2.1 Seuils aux abords de l’interface c-Si/a-AlOx
Afin de présenter les seuils L2,3 observés près de l’interface c-Si/a-AlOx, nous
avons extrait deux spectres du spectre ligne perpendiculaire à l’interface. Dans la
Figure IV.6.a) le spectre bleu a été extrait du substrat de c-Si et le spectre rouge a
été extrait de l’a-AlOx. Le seuil du substrat de c-Si de nos échantillons est en accord
avec le spectre de référence d’un substrat de c-Si tiré de la littérature. En effet, le
seuil caractéristique du silicium monocristallin (Si0+) est connu pour sortir à 99 eV,
comme on peut le constater sur la Figure IV.6.a) et c). Concernant le spectre EELS
de a-AlOx au sein de nos échantillons, on observe un seuil à 73 eV, un pic fin à 77
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eV et autre pic plus large à 80 eV. Ces deux derniers pics concordent parfaitement
avec la référence d’oxyde d’aluminium amorphe tirée de la littérature (spectre rouge
Figure IV.6.b)). Quant à l’épaulement net qui survient à 73 eV, on peut voir sur
Figure IV.6.b) qu’il s’agit de la signature de l’aluminium métallique dont le seuil
EELS est à 73 eV. Ainsi, le spectre rouge de la Figure IV.6.a) nous indique qu’il y
a coexistence d’Al métallique et d’a-AlOx dans nos échantillons.
Figure IV.6 – a) Présentation des seuils L2,3 EELS présents à l’interface c-
Si/a-AlOx des échantillons analysés. b) Références EELS des seuils L2,3 d’un Al
métallique dont le seuil est à 73 eV et d’un oxyde d’aluminium dont les pics carac-
téristiques sont à 77 eV et à 80 eV (https://eelsdb.eu/). c) Référence EELS du
seuil L2,3 d’un wafer de c-Si (https://eelsdb.eu/).
Concernant les références, elles peuvent être tirées de la littérature ou bien réa-
lisées expérimentalement. Au début de ma thèse j’avais cherché à obtenir des ré-
férences EELS d’Al2O3 pour les comparer aux spectres EELS de mes échantillons.
Patrick Benzo, un collaborateur au sein du CEMES m’a fourni une cible d’un bâti
de dépôt par pulvérisation cathodique qu’il utilise pour déposer des couches d’oxyde
d’aluminium amorphe. Nous avons confié un morceau de la cible à Sophie Gouy
(du centre de microcaractérisation Raimond Castaing) pour une analyse par micro-
sonde de Castaing (aussi appelé EPMA pour Electron Probe Microanalyzer) pour
vérifier que la cible d’Al2O3 était bien stœchiométrique. Très simplement, cet ins-
trument permet d’envoyer des électrons sur l’échantillon à la manière d’un SEM et
d’analyser les longueurs des rayons-X émis en retour qui sont caractéristiques de
l’échantillon sondé. Cet instrument permet des analyses quantitatives très précises
puisque chaque mesure est systématiquement comparée à une mesure sur un échan-
tillon étalon de référence. Ainsi la microsonde de Castaing a permis de déterminer
que la cible d’Al2O3 était totalement stœchiométrique.
Connaissant cette information, j’ai décidé de fabriquer une lame FIB et de l’ana-
lyser en EELS pour ajuster les paramètres de quantification et avoir une info sur la
phase d’alumine présente dans la cible pour m’en servir comme référence.
L’analyse des structures fines en EELS a permis, en effet, en comparant à des
références [105] de déterminer qu’il s’agissait d’une phase α de Al2O3. De plus,
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les structures fines entre 82 eV et 86 eV dépendent de la structure cristalline ou
amorphe de l’échantillon. Deux spectres ont été acquis à des positions différentes
de la lame FIB extraite de la cible, le spectre vert montre une perte d’intensité
des pics entre 82 eV et 86 eV témoignant que certaines parties de l’échantillon sont
moins cristallines que d’autres (voir Figure IV.7). L’utilisation de ces spectres comme
référence d’alumine alpha amorphe n’est donc pas possible.
Les paramètres de quantification EELS qui nous donnaient 35% d’Al et 65%
d’O (soit Al2O3, 7) sur la cible calibrée ont été ajustés pour obtenir la composition
stoeichiométrique. Ces paramètres ont été utilisés sur les spectres EELS issus des
couches amorphes et, les quantifications sur l’a-AlOx ont toutes montré une tendance
à une sur-stœchiométrie en oxygène.
La démarche de comparaison entre la cible et les couches d’alumine n’a pas été
concluante car les paramètres de quantification des spectres EELS obtenus sur des
échantillons cristallins n’ont pas pu être transposés sur des échantillons amorphes.
La quantification absolue en EELS est difficilement atteignable et il est nécessaire
de croiser différentes techniques.
Figure IV.7 – Spectre EELS d’une cible de α-Al2O3 d’un bâti de dépôt par pul-
vérisation pour la confection d’une référence.
2.2.2 Comparaison STEM-EELS de l’interface c-Si/a-AlOx des 3
échantillons
Ici, nous allons utiliser les structures fines des seuils Si et Al L2,3 présentés précé-
demment afin de déterminer la composition de l’interface c-Si/a-AlOx. Concernant
le seuil Si L2,3 à 99 eV (coloré en bleu sur la Figure IV.8), pour les trois process,
sa forme ne change pas le long de l’épaisseur, mais son intensité diminue progres-
sivement pour laisser la place à la caractéristique EELS de l’a-AlOx (pics à 77 eV
et 80 eV, colorés en rouge que la Figure IV.8). Il existe cependant une zone où co-
existent les caractéristiques du c-Si et de l’a-AlOx. Cette coexistence implique qu’il
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y a formation d’aluminosilicate. Sur la Figure IV.8, les spectres qui indiquent la pré-
sence d’aluminosilicate ont été colorés en violet pour les trois procédés. On voit très
nettement que l’interface est constituée principalement d’aluminosilicate dans des
proportions différentes pour les trois échantillons analysés. Ces proportions ont été
reportées sur les schémas associés à chaque process en dessous de chaque spectre.
Du process 1 au process 3 on observe que la quantité d’aluminosilicate diminue
fortement pour passer de 2 nm à 1,2 nm.
Le process 2 où le recuit de l’a-AlOx a été prolongé de 20 minutes permettrait
à l’hydrogène de diffuser davantage, ce qui déstabiliserait les liaisons instables de
l’aluminosilicate et diminuerait son épaisseur de 0,4 nm. Le process 3 qui combine un
recuit de 30 minutes et un dépôt de a-SiNx :H qui apportent davantage d’hydrogène
à l’interface mais aussi moins de charge positive limiterait la formation d’aluminosi-
licate au profit d’autres liaisons (Si-H, Al-H, Al-OH, Si-OH) et de pièges (oxygènes
interstitiels, lacunes d’Aluminium) que nous ne pouvons pas caractériser en STEM-
EELS. On peut cependant constater que le process 3 qui possède le meilleurs temps
de recombinaison possède aussi la quantité d’aluminosilicate la plus faible. Ainsi,
on peut dire que la formation d’aluminosilicate à l’interface est l’un des facteurs
qui limite la qualité de la passivation de surface. Ces derniers points seront détaillés
dans la section 4.
Une proportion non négligeable d’aluminium métallique est présente dans chaque
échantillon dans des proportions variables. Cette présence d’Al métallique est très
surprenante d’une part car l’aluminium métallique n’est intrinsèquement pas présent
dans les échantillons et d’autre part car les échantillons n’ont jamais été en contact
avec l’aluminium durant leur procédé de fabrication. De plus, à ce jour aucun article
de la littérature ne rapporte la présence d’Al métallique à l’interface c-Si/a-AlOx.
On peut également s’interroger sur l’absence de SiO2 à l’interface avec le c-Si. Au
sein de l’a-AlOx, l’Al métallique n’est pas souhaité puisqu’il formerait des défauts
chargés positivement qui réduiraient la passivation par effet de champ. L’origine de
l’aluminium métallique sera discutée plus longuement dans la suite du chapitre.
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Figure IV.8 – a), b) et c) Spectres EELS et schéma de la composition de l’interface
c-Si/a-AlOx des process 1, 2 et 3 respectivement, à l’aide des seuils Al et Si L2,3.
Code couleurs : rouge pour l’a-AlOx, bleu pour le c-Si et violet pour l’aluminosilicate.
Ce code couleur est à prendre en compte pour toutes les prochaines figures.
3 Description et réduction des dégâts d’irradia-
tion liés au faisceau d’électrons
Afin de déterminer si l’Al métallique est intrinsèque à la structure ou s’il s’agit
d’un artefact lié aux mesures EELS, nous avons décidé de réaliser d’autres expé-
riences STEM-EELS en modifiant certains paramètres d’acquisition, à savoir la ten-
sion d’accélération et l’orientation du scan EELS.
3.1 Diminution de la tension d’accélération et de la dose
électronique
Les spectres EELS présentés sur la Figure IV.8 ont été acquis à 200 keV à l’aide
de spectre ligne selon y (scan⊥). Après acquisition de ces derniers, l’interface était
dégradée mais les données récoltées étaient malgré tout de bonne qualité et nous
ont permis d’effectuer la comparaison STEM-EELS décrite précédemment. La dé-
tection d’Al métallique au sein de la structure nous a amenés à nous pencher sur ces
dégradations. Dans un premier temps, nous avons décidé de baisser la tension d’ac-
célération qui comme nous le verrons permet de diminuer la dose électronique reçue
par l’échantillon. Une comparaison d’acquisition STEM-EELS par spectre ligne à
200 keV et à 80 keV sur le même échantillon a donc été réalisée.
La Figure IV.9 montre la comparaison d’acquisition EELS par spectre ligne à
200 keV et à 80 keV. Pour cette expérience, seule la tension d’accélération a été
modifiée, tous les autres paramètres d’acquisition (temps d’exposition, taille des
pixels, dispersion, pas) ainsi que les réglages du microscopes (diaphragme, spot size)
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sont restés identiques. Cette diminution de tension a conduit à une baisse du courant
de sonde et donc à une diminution de la dose électronique reçue par l’échantillon. A
200 keV, la dose est de 2, 67×107 e/Å2 tandis qu’à 80 keV celle-ci passe à 1, 03×107




où e est la charge électronique en Coulomb (C), i est le courant mesuré sur l’échan-
tillon en C/s, t est le temps d’exposition en seconde, et S représente la surface d’un
pixel en Å2.
Les spectres ont été acquis à l’aide du mode spectre ligne qui est représenté sur
le schéma de la Figure IV.9 par un rectangle noir (chaque carré noir représentant
l’acquisition d’un spectre). L’acquisition commence dans le c-Si (à la pointe de la
flèche verte dans Figure IV.9.a) et b)) et se termine au milieu de la couche d’a-AlOx
(à la pointe de la flèche rouge dans la Figure IV.9.a) et b)). Figure IV.9.a) et b)
sont des images STEM-HAADF enregistrées après les acquisitions STEM-EELS en
mode spectre ligne.
Figure IV.9 – Images STEM-HAADF prises après une acquisition STEM-EELS
par spectre image à 200 keV en a) et 80 keV en b). Le schéma entre les deux images
représente la structure étudiée et illustre une acquisition par spectre ligne par le
rectangle noir ; chaque carré noir à l’intérieur du rectangle représente un pixel soit
un spectre.
A 200 keV le faisceau d’électrons laisse d’importantes marques de dégradation
qui commencent dans le c-Si et deviennent plus importantes au niveau de l’interface.
D’un point de vue structurel, on peut observer une perte de cristallinité à proximité
de l’interface dans le c-Si. En effet, on peut voir que dans cette zone il manque
des plans cristallins. De plus, le contraste HAADF sur toute la zone dégradée est
beaucoup plus sombre que le contraste HAADF du c-Si, ce qui indique qu’en plus
de la perte de cristallinité, il y a aussi formation d’un autre composé chimique que
le silicium.
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A 80 keV, l’image STEM-HAADF de la Figure IV.9.b) montre une nette amélio-
ration, la structure cristalline du silicium est préservée et il n’y a pas de changement
de contraste visible à l’interface c-Si/a-AlOx. La dose estimée acceptable par l’inter-
face c-Si/a-AlOx est donc de 1.03× 107 e/Å
2. Le fait de ne pas avoir de dégradation
des matériaux après un scan EELS en mode spectre ligne (1 seul scan) offre la
possibilité d’utiliser l’acquisition par spectre image qui permet des scans EELS mul-
tiples. En effet, à 200 keV ce type d’acquisition engendrait beaucoup trop de dégâts
et rendait le traitement des données inexploitable. L’avantage du spectre image est
d’une part qu’il permet des scans multiples selon x ou selon y comme illustré sur
la Figure IV.10 et d’autre part qu’il permet d’augmenter le rapport signal sur bruit
puisque lors du traitement des données, plusieurs spectres pouvant être addition-
nés le long d’une ligne dans le même matériau. Un spectre image correspond à un
minimum de deux lignes d’acquisition comme illustré sur la Figure IV.10.a) et b).
Figure IV.10 – Comparaison des différents modes d’acquisition. a) Acquisition par
spectre image selon y. b) Acquisition par spectre images selon x.
Enfin, la couche de a-SiNx :H et l’interface a-AlOx/a-SiNx :H déjà très sensibles à
l’imagerie STEM-HAADF comme mentionné ci-dessus, sont d’autant plus sensibles
en STEM-EELS et ceci même à 80 keV et à une dose de 1.03 × 107 e/Å2. Nous
nous sommes concentrés sur l’interface c-Si/a-AlOx car c’est l’interface d’intérêt qui
expliquerait les propriétés de la cellule finale.
3.2 Orientation du scan EELS
Dans le paragraphe qui suit, nous allons nous intéresser en détails à l’apparition
de la caractéristique EELS de l’Al métallique dans les spectres. Comme on a pu le
voir lors de la comparaison des échantillons avec la Figure IV.8, cette caractéristique
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(épaulement à 73 eV) apparaît dans des proportions différentes dans chacun des
procédés, aussi bien dans le c-Si, que dans l’a-AlOx. De plus, nous allons voir si les
dégradations à 200 keV décrites dans le paragraphe précédent sont liées ou non à la
présence d’Al métallique.
Pour cela, nous avons comparé au sein d’un même échantillon l’apparition de
l’Al métallique en fonction de la tension d’accélération mais aussi en fonction de
l’orientation du scan lors de l’acquisition d’un spectre image. Deux orientations de
scans ont été testées en mode spectre image :
— la première que nous appellerons "scan⊥" désigne une acquisition par spectre
image lorsque le faisceau d’électrons passe perpendiculairement à l’interface
c-Si/a-AlOx le long de l’axe y pour enregistrer les spectres. Cette orientation
de scan est schématisée à la Figure IV.10.a).
— la seconde que nous appellerons "scan//" désigne une acquisition par spectre
image lorsque le faisceau d’électrons s’approche, balaye et enregistre le long
d’une ligne parallèle à l’interface selon l’axe x comme illustré à la Figure IV.10.b).
Pour le traitement des données, que cela soit pour les scan⊥ ou pour les scan//, les
spectres ont été additionnés le long de l’axe des x.
Les spectres a), c) et e) de la Figure IV.11 sont le résultat des spectres images
EELS centrés sur le seuil de l’aluminium, l’encadré noir montrant la propagation
de l’Al métallique aux abords de l’interface c-Si/a-AlOx. Les encarts associés aux
spectres a), c) et e) permettent, d’identifier l’épaulement d’Al métallique sur toute
la gamme d’énergie choisie pour nos expériences EELS. A l’aide des spectres a) et
c), on observe que la diminution de tension (en conservant un scan⊥) permet de
légèrement diminuer la propagation de l’Al métallique (le terme de propagation est
lié à l’hypothèse de la formation d’aluminium par le faisceau d’électrons, hypothèse
discutée dans la section suivante). Les profils MLLS b) et d) correspondant à ces
spectres permettent d’être plus précis sur la quantification de cette propagation.
Nous considérons que l’Al métallique est présent dans le c-Si (profil bleu) à partir
du moment où l’intensité du profil MLLS de l’Al métallique (profil gris) dans le c-Si
commence à augmenter. Ainsi, à 80 keV, on observe qu’il y a une diminution de la
propagation de l’Al métallique dans le c-Si de 2,5 nm par rapport à 200 keV. Le fait
de travailler à 80 keV permet donc de diminuer la propagation de l’Al métallique ce
qui montre que la présence de ce dernier dans la structure peut être modifiée par le
faisceau d’électrons. Cependant, cette expérience montre que les dégradations liées
au faisceau d’électrons à 200 keV (Figure IV.9.a)) décrites précédemment ne sont
pas en lien avec la présence d’Al métallique au sein de la structure puisqu’à 80 keV
l’Al métallique est toujours présent. Les dégradations à 200 keV et l’Al métallique
sont donc décorrélés, il s’agit de deux artefacts bien distincts.
Par contre en restant à 80 keV mais en modifiant l’orientation de l’acquisition
d’un scan⊥ à scan//, on voit que le seuil de l’Al métallique n’est quasiment plus
présent dans le c-Si (Figure IV.11.e)). Le profil MLLS correspondant au scan//
(Figure IV.11.f)) confirme que la signature de l’Al métallique n’est présente que sur
1 nm. Ceci confirme bien que la répartition d’Al métallique peut être modifiée par
le faisceau d’électrons et qu’une acquisition en scan// permet de faire disparaître en
quasi totalité la signature d’Al métallique dans le c-Si. L’Al métallique présent dans
cette structure est donc très peu stable.
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Figure IV.11 – Étendue de l’apparition de la caractéristique EELS de l’Al métal-
lique en fonction de la tension d’accélération et de l’orientation du scan à 80 keV. a)
c) et e) Spectres centrés sur le seuil Al L2,3 et leurs encarts replaçant le seuil de l’Al
métallique dans l’intégralité de la dispersion pour un scan⊥ à 200 keV, un scan⊥ à
80 keV et un scan// à 80 keV et b), d) et f) les profils MLLS respectivement associé
à a), c) et e), montrant l’étendue de l’Al métallique dans le c-Si.
3.3 Origine et contrôle des dégâts d’irradiation
La Figure IV.9 et la Figure IV.11 tendent à prouver que nos échantillons ont subi
plusieurs dommages par irradiation électronique en fonction de l’énergie des électrons
mais aussi des paramètres d’acquisition des spectres EELS. Ici, nous allons identifier
certains types de dommages électroniques qui ont eu lieu dans nos échantillons. Il
convient tout d’abord de noter que les dommages causés par irradiation électronique
peuvent être causés soit par une diffusion élastique (interactions électron-noyau) ou
inélastique (interactions électron-électron) qui peuvent elles-mêmes être de différents
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types [173][174]. Que la dégradation soit due à une diffusion élastique ou inélastique,
elle peut provoquer une modification de la microstructure des matériaux ciblés créant
un réarrangement ou une rupture de liaisons instables.
Les dommages dus à la diffusion élastique des électrons comprennent les dom-
mages par pulvérisation et par déplacement (ou knock-on).
La pulvérisation correspond au déplacement et/ou à l’éjection d’atomes de sur-
face dans la colonne du TEM. Elle dépend d’une énergie incidente seuil des électrons
(E0, également appelé tension d’accélération seuil) qui dépend également des élé-
ments analysés. Comme rapporté par Egerton et al. dans [173], les éléments de
faibles et de moyens Z (numéro atomique) tels que Si, Al, O et N présents dans les
échantillons étudiés sont concernés par des dégâts de pulvérisation dès que la tension
d’accélération est supérieure à 50 kV.
Les dommages par knock-on concernent également le déplacement atomique dû
à E0 mais dans le volume du matériau. Chaque élément a un seuil d’énergie de
déplacement Ed dans un matériau considéré qui peut être déterminé expérimenta-
lement ou par simulations. Cette énergie dépend de la structure et dépend donc
de la cristallographie, c’est pourquoi, e.g. pour c-Si, Ed peut prendre des valeurs
différentes entre 13-37 eV selon la famille plan cristalline considérée [175][176][177].
Nous pouvons déterminer si le c-Si a subi des dommages par knock-on en calculant




où Me est la masse de l’électron incident et Ma la masse de l’atome (visé par le
faisceau d’électrons) dans le matériau considéré. Les Emax correspondants au c-Si
pour E0 = 200 keV et E0 = 80 keV sont respectivement 15,6 eV et 6,25 eV. Compte
tenu de l’Ed du c-Si (13-37 eV), des dégâts par irradiation électronique peuvent se
produire à E0 = 200 keV. Dans la littérature, Ed pour O et Al n’ont été déterminés
que pour des Al2O3 cristallin ou polycristallin [170][179][180] et comme Cooper et
al. [181] l’ont démontré, il est trop complexe de prédire Ed pour des matériaux
amorphes connaissant Ed pour des matériaux cristallins car cela dépend de plusieurs
paramètres (énergie de liaison, énergie de déformation élastique, distance moyenne
de mélange des atomes...). Cependant, les valeurs Ed des matériaux amorphes sont
généralement inférieures à celles des matériaux cristallins. En tenant compte des
valeurs Ed de α-Al2O3, Nakamura et al. [170] ont déterminé que le knock-on était
omniprésent pour E0 ≥ 300 keV, donc l’énergie incidente seuil E0 pour l’a-AlOx sera
nécessairement inférieure à 300 keV.
Pour éviter les deux types de dommages électroniques élastiques, il est donc né-
cessaire comme recommandé par Egerton [182] de travailler en dessous de la tension
incidente seuil (E0) la plus faible. En ce qui concerne l’endommagement par knock-
on, diminuer la tension d’accélération de 200 keV à 80 keV permet de limiter le
knock-on dans le c-Si et probablement dans le a-AlOx. Cependant la tension d’accé-
lération de 50 kV nécessaire pour éviter la pulvérisation est très faible et engendrerait
une perte de signal et d’information trop importante.
Une autre façon de limiter les dommages par pulvérisation et par knock-on est de
réduire la dose électronique, ce qui a été réalisé ici comme expliqué précédemment.
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Compte tenu de ces données, les dégradations à 200 keV décrites à la Figure IV.9.a)
pourraient tout à fait correspondre à de la pulvérisation et/ou du knock-on.
Les dégâts causés par des irradiations électroniques dus à la diffusion inélastique
peuvent également être de deux types : les processus thermiques liés au faisceau
d’électrons ou les processus d’ionisation, aussi appelés radiolyse.
Murray et al. [169] ont rapporté que la cristallisation de l’a-AlOx en γ-Al2O3 était
due à un processus thermique pendant l’irradiation électronique. Il faut cependant
prendre en compte qu’un film mince d’a-AlOx commence à cristalliser à 1073 K [183].
Ensuite, Nakamura et al. [170], a démontré par le calcul et expérimentalement que
la cristallisation ne peut pas se produire uniquement par un processus thermique
car l’élévation de la température lors de l’analyse TEM ne dépasse pas 6 K. En ce
qui nous concerne, nous avons observé une mobilité de l’Al métallique après des
expériences STEM-EELS (Figure IV.11) plutôt qu’une cristallisation. Cependant,
un traitement thermique seul ne pourrait pas induire la transformation de a-AlOx
en Al métallique. Ainsi, dans notre cas, nous pensons que le processus thermique
induit par faisceau d’électrons peut être négligeable.
Concernant les dégâts liés aux processus d’ionisation, l’évolution du α-Al2O3
thermodynamiquement stable vers de l’Al métallique sous irradiation électronique
a été rapportée de nombreuses fois [105][184][185][186] et associée à ce mécanisme
d’ionisation. Berger et al. [187] a également caractérisé un film d’Al métallique de
surface après une expérience STEM à 100 keV sur du Naβ –Al2O3. Certains auteurs
[188] [189] ont exactement la même caractéristique EELS de l’Al métallique (épau-
lement de l’Al L2,3 à 73 eV) dans l’a-AlOx (changement de forme de l’Al L2,3 avec
un pic à 77 eV et un pic à 80 eV) mais la caractéristique EELS de l’Al métallique
était attendue puisqu’ils étudiaient l’interface Al/a-AlOx alors que dans notre cas
l’Al métallique ne fait pas partie de la structure étudiée. En effet, la présence d’Al
métallique à l’interface c-Si /a-AlOx due au processus de fabrication n’a pas été tel-
lement observée mais elle a été rapportée et caractérisée par RMN pour un a-AlOx
déposé par dépôt chimique en phase vapeur métallorganique (avec des précurseurs
différents des nôtres) à 480◦C. [190]. Comme nous l’avons montré précédemment,
la diminution de la tension d’accélération de 200 keV à 80 keV, et la modification
de l’orientation du scan permettent de limiter la propagation de l’Al métallique à
l’interface c-Si/a-AlOx. Compte tenu de ces faits, nous suggérons deux hypothèses :
i) l’Al métallique est formé pendant le processus de fabrication ou par conta-
mination pendant le processus
ii) l’Al métallique est dû à l’irradiation par faisceau d’électrons
Concernant l’hypothèse i), la présence d’Al métallique due au processus de fabrica-
tion créerait des sites de défauts chargés positivement dans a-AlOx ce qui diminuerait
la passivation par effet de champ. Ainsi le procédé de fabrication pourrait être modi-
fié afin de trouver un moyen d’éliminer l’Al métallique. Nous reviendrons sur ce point
dans le dernier paragraphe qui traite de la composition approfondie de l’interface.
Dans le cas de l’hypothèse ii) nous pensons que la formation de cet Al métallique
correspond à un processus de radiolyse de l’a-AlOx. Ce processus a été décrit par
Knotek-Feibelman [191] comme un processus Auger interatomique qui implique la
perte de trois électrons de l’oxygène (O2− en O+). L’oxygène dans la configuration
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O+ est contraint de désorber à la surface ou de se déplacer vers une position in-
terstitielle. Les ions aluminium sont alors modifiés sous forme de traînée métallique
à la surface dans la direction du balayage du faisceau d’électrons. Ce phénomène
intervient dès la première image réalisée en mode balayage. Dans notre cas, on peut
voir que seule une partie des liaisons Al-O a subi le processus de radiolyse puisque
les structures fines de a-AlOx et Al coexistent sur plusieurs spectres. Dans les ma-
tériaux amorphes, il a été rapporté que les liaisons thermodynamiquement moins
stables sont susceptibles d’être rompues ou réorganisées par un processus d’excita-
tion électronique comme l’ionisation [192]. Il est connu que l’a-AlOx est composé par
les unités de bases suivantes : AlO4, AlO5, AlO6. L’unité AlO5 est connue pour être
la moins stable, elle est notamment impliquée dans le processus de cristallisation de
a-AlOx en γ-Al2O3 [170]. Par conséquent, cette unité instable pourrait préférentiel-
lement subir des processus de radiolyse. L’abaissement de la tension d’accélération
de 200 keV à 80 keV (réduisant simultanément la dose électronique) et l’orientation
du balayage STEM-EELS (scan//) ont permis de réduire le processus de radiolyse
mais pas de l’éradiquer. Concernant la tension d’accélération, il est avéré que le
processus de radiolyse diminue à mesure que la tension d’accélération augmente et
que la dose d’électrons diminue [173][182][193]. Dans nos expériences, nous avons
choisi de diminuer la tension d’accélération afin de diminuer la dose d’électrons, en
accord avec les travaux de Hoex à 80 kV et al. [194] rapportant des résultats EELS
intéressants à l’interface c-Si/a−AlOx. Il serait également intéressant de réduire la
dose électronique en maintenant la tension à 200 kV et en modifiant par exemple la
taille du faisceau ou du diaphragme condenseur. Concernant l’orientation du scan,
il est nécessaire de discuter la réduction du processus de radiolyse d’un scan⊥ à un
scan//. Tout d’abord, une fois que l’Al métallique est formé (ou est déjà présent à
la surface), c’est une force motrice électrostatique qui permet son étalement [187].
Considérons un scan⊥, lors de la première ligne réalisée par le faisceau d’électrons,
il a traversé le c-Si et l’a-AlOx où l’Al métallique a commencé à se former et se
répandre. A la fin de la première ligne de scan⊥, le faisceau d’électrons revient dans
le c-Si (pour commencer la seconde ligne de scan) où l’Al métallique crée aupara-
vant est attiré et/ou entraîné par une force motrice électrostatique répandant l’Al
métallique dans du c-Si. Ce mécanisme est limité en utilisant un scan// puisque la
sonde électronique est restée dans le c-Si lors de ses premières lignes de scans et
l’Al métallique provient uniquement du scan de la première image. Afin d’arrêter
le processus de radiolyse, il serait intéressant d’utiliser un porte-échantillon cryo-
génique qui réduirait drastiquement les interactions du faisceau d’électrons et/ou
d’utiliser un MET équipé d’une caméra à détection directe d’électrons permettant
de travailler avec des doses d’électrons ultra faibles.
4 Quantification approfondie de l’interface c-Si/a-AlOx
4.1 Présentation des résultats de quantification
Après avoir limité les artefacts liés au faisceau d’électrons, nous avons approfondi
l’étude de la composition de l’interface pour un seul et même échantillon (à savoir
le "Process 1" Tableau IV.1) en utilisant une tension d’accélération de 80 kV et une
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acquisition STEM-EELS par spectre image de n lignes en scan//. Ici, nous avons
utilisé le DualEELS, qui comme on peut le rappeler permet d’acquérir simultanément
deux régions d’énergie différentes et très éloignées du signal EELS, afin d’acquérir les
seuils caractéristiques Si et Al L2,3 en même temps que le seuil de l’Oxygène (O K).
C’est typiquement ce qui est montré à la Figure IV.12. Dans cette configuration, un
spectre de la région d’énergie inférieure est associé à un spectre de la région d’énergie
supérieure.
Comme on a pu le caractériser dans la sous-section 2.2, la région violette
correspond à la formation d’aluminosilicate. L’évolution du seuil O K à 532 eV
qui coexiste avec les seuils Si et Al L2,3 vient en plus confirmer qu’il y a bien la
formation de liaisons Al-O-Si. Afin de quantifier l’étendue de cette région avec plus
de précision et d’avoir un rendu visuel nous avons réalisé respectivement un profil et
une cartographie MLLS de la zone interfaciale en ajoutant par extrapolation le profil
de l’aluminosilicate (courbe violette du profil MLLS de la Figure IV.12.c). La région
interfaciale composée d’aluminosilicate s’étend sur 2,7 nm, soit 1,4 nm de plus que
la région interfaciale mesurée sur l’image STEM-HAADF de la Figure IV.5.a). Cette
différence de mesure peut s’expliquer par l’incertitude de mesure liée au contraste
STEM-HAADF dans l’image.
Si on détaille un peu plus la région de plus faible énergie, il est connu que la
gamme d’énergie comprise entre 76 eV et 80 eV correspond à la coordination de l’Al
[105], les pics à 77 eV et 80 eV sont mêmes souvent associés respectivement à des
coordinations tétraédrique et octaédrique[195][194]. Cependant, il a été démontré
expérimentalement par RMN [196][197] ou encore par simulation [198] qu’il existe
trois coordinations dans l’a-AlOx qui peuvent être tétraédriques (T), pentaédriques
(P) et octaédriques (Oc). Leur proportion dépend des conditions du procédé de fa-
brication et de la technique de dépôt [199]. Il y a donc 2 pics pour 3 coordinations.
En EELS, le premier pic à 78 eV correspondrait à la coordination tétraédrique [105]
tandis que le second pic à 80 eV correspondrait plutôt à un mélange de coordination
pentaédrique et octaédrique. Dans notre cas, le pic à 78 eV est la première carac-
téristique EELS qui apparaît. Nous l’avons mis en évidence en traçant le rapport
d’intensité de pics T/(Oc+P) en fonction de la distance à l’interface. Ainsi, on voit
clairement que le rapport est bien plus élevé très proche de l’interface c’est à dire
dans les premières couches de l’aluminosilicate.
Le seuil O K permet d’apporter davantage d’information sur la zone interfaciale.
En effet, on peut observer que le seuil O K commence avant les structures fines du
seuil Al L2,3 de l’a-AlOx, ce qui signifie qu’il y a une région du spectre où le seuil Si
L2,3 du c-Si et le seuil O K coexistent (région coloré en vert sur la Figure IV.12.a)
et b). Cela nous informe qu’il existe probablement des liaisons chimiques entre Si et
O.
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Figure IV.12 – Expérience STEM-EELS à 80 keV en scan//. a) Spectres EELS
montrant l’évolution des seuils Si et Al L2,3 aux abords de l’interface c-Si/a-AlOx.
b) Spectres EELS montrant l’évolution du seuil O K au abord de l’interface c-
Si/a-AlOx. c) Profil et cartographie MLLS de l’interface. d) Rapport T/(Oc+P) en
fonction de la distance à l’interface c-Si/a-AlOx montrant une forte proportion d’Al
en coordination tétraédrique dans les premières couches de l’aluminosilicate.
4.2 Discussion sur la composition de l’interface c-Si/a-AlOx
Comme expliqué précédemment, la particularité de a-AlOx est qu’il fournit à
la fois une passivation chimique et surtout une passivation par effet de champ par
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une forte contribution de charges négatives à proximité de l’interface. Nous allons
maintenant expliquer comment la composition de l’interface c-Si/a-AlOx peut in-
fluencer la passivation du c-Si. Nous avons pu caractériser à l’aide des spectres a) et
b) de la Figure IV.12 que certaines liaisons Si-O sont présentes à l’interface pour une
épaisseur d’environ 0,5 nm. Cependant, nous ne pouvons pas donner de précision
concernant le nombre d’oxydation du silicium puisque la forme du seuil Si L2,3 n’a
pas changé. En effet, si le nombre d’oxydation du silicium était de Si4+, deux pics
à 106 et 108 eV auraient été présents sur les spectres EELS. Il est difficile de re-
trouver d’autres nombres d’oxydation du silicium dans l’oxyde de silicium (a-SiOx)
en utilisant l’EELS, seul Batson [200] a signalé que Si2+ donnait lieu à un faible et
large pic à 103 eV. Ainsi dans le a-SiOx interfacial de 0,5 nm, le nombre d’oxydation
du silicium peut être Si1+, Si2+, Si3+. La fine couche de a-SiOx est donc déficitaire
en oxygène ce qui favorise la présence de lacunes d’oxygène qui auraient tendance
à être chargées positivement [201][202]. Néanmoins, ces charges positives à l’inter-
face pourraient être compensées par l’excès d’hydrogène intrinsèquement présent
dans l’a-AlOx ou diffusant du a-SiNx :H à l’interface c-Si/a-AlOx, où il passive les
liaisons pendantes du c-Si (liaisons Si-H, passivation chimique) et pourrait proba-
blement former des paires Al-H dont la charge nette est de -1, ce qui participerait à
augmenter la passivation par effet de champ [198]. Ces liaisons avec l’hydrogène ne
peuvent pas être caractérisées avec l’EELS. Quelle que soit la structure ou la stoe-
chiométrie de a-SiOx, son unité de base reste toujours tétraédrique [203][204][205].
Cette coordination tétraédrique de l’a-SiOx influence la coordination de a-AlOx sur
ses premières couches qui est également tétraédrique [105][194][195][206] comme on
a pu le caractériser dans les premières couches de l’aluminosilicate à l’aide du rap-
port T/(Oc+P) (Figure IV.12). La liaison entre unités de base (SiO4)4− et (AlO4)5−
produit une charge nette négative qui permet d’améliorer encore la passivation par
effet de champ[207][65].
Le réseau d’aluminosilicate formé par un ensemble de liaisons entre a-SiOx et
a-AlOx a été obtenu grâce à la diffusion du Silicium dans l’a-AlOx, en effet la so-
lubilité solide du Si dans l’Al est supérieure à celle de Al dans Si [208] [209]. La
diffusion d’Al dans Si est également possible mais elle aurait formé des défauts à
l’interface telles que des dislocations [208]. L’empilement de passivation ayant subi
plusieurs recuits à température relativement basse, on serait donc plutôt en pré-
sence d’un aluminosilicate non stœchiométrique (Al-O-Si*) [210]. Ceci est cohérent
avec l’a-SiOx non stoechiométrique trouvé à l’interface. L’Al métallique que nous
avons trouvé à l’interface serait une indication que la formation de l’aluminosilicate
se produit par réaction de l’Al, de l’O2 et du Si, et donc que l’oxydation à l’inter-
face n’est que partielle. Comme nous l’avons dit plus haut, l’Al métallique pourrait
contribuer à une diminution de la passivation par effet de champ puisqu’il ajouterait
des charges positives au a-AlOx.
De plus, dans ce type d’empilement de passivation, il a été démontré par "une
étude d’amélioration des effets de champ induits par la lumière" que la plupart des
charges fixes négatives sont en fait des charges piégées [21] et que les meilleurs can-
didats pour le piégeage de charges négatives dans a-AlOx seraient les sites intersti-
tiels d’oxygène, les lacunes d’oxygène et d’aluminium [69][211][212]. Il est également
rapporté que l’Al en coordination tétraédrique spécifiquement contenu dans les alu-
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minosilicates amorphes a une très forte activité catalytique où beaucoup d’espèces
chimiques sont générées [206][213][214] ce qui pourrait aussi améliorer la passivation
par effet de champ [21]. Ce dernier point est cohérent avec nos résultats (Al en
coordination tétraédrique dans l’aluminosilicate) et pourrait constituer de nouvelles
pistes de réflexion.
Enfin, une façon d’améliorer les performances du dispositif, serait soit de transfor-
mer les couches d’a-SiOx/Al-O-Si* non stœchiométrique en des couches a-SiO2/Al-
O-Si plus stable et stœchiométrique qui produirait plus de lacunes d’Al (capables
de piéger des charges négatives) [210] ou bien de favoriser la formation d’un a-SiO2
stœchiométrique [66][68] au détriment de l’aluminosilicate.
Conclusion
Le challenge de cette étude reposait sur la caractérisation d’un empilement de
couche de passivation constitué d’oxyde d’aluminium amorphe (a-AlOx) et de ni-
trure de silicium hydrogéné amorphe (a-SiNx :H) déposé sur du c-Si, extrêmement
sensible aux faisceau d’électrons. En effet, pour chaque technique de microscopie,
nous avons dû réadapter les paramètres d’acquisition afin d’avoir les résultats les
plus fidèles possibles.
Les analyses HRTEM ont conduit à une modification de la morphologie du
a-SiNx :H par la formation de défauts en forme de bulles et a un changement de phase
de l’a-AlOx qui se cristallisait en γ-Al2O3. Des premières mesures STEM-EELS ont
cependant permis de comparer la composition de l’interface c-Si/a-AlOx de trois
échantillons similaires mais dont le recuit de l’a-AlOx et les propriétés physiques du
a-SiNx :H diffèrent. Cette étude a montré que l’interface c-Si/a-AlOx de ces échan-
tillons était composé d’aluminosilicate mais dans des proportions différentes. En
effet, un recuit plus long de l’a-AlOx et le changement des propriétés du a-SiNx :H
permettent de réduire la quantité d’aluminosilicate qui se forme à l’interface prou-
vant que ce dernier peut être un des facteurs limitant de la passivation de surface.
D’autre part, une quantité d’Al métallique est détectée dans des proportions diffé-
rentes sur ces trois échantillons. Cette caractérisation surprenante nous a amenés
à étudier les interactions électron-matière de ces échantillons avec plus d’attention
afin de comprendre si cet Al métallique était formé à cause du faisceau d’électron.
Nous avons ainsi montré que la diminution de la tension d’accélération de 200 à
80 keV (réduisant simultanément la dose d’électrons de 2,67 ×107 e/Å2 à 1,03 ×107
e/Å2) lors d’expériences STEM-EELS a permis à la fois de préserver la structure de
l’interface et de réduire la propagation d’Al métallique. De plus, cet Al métallique a
été encore plus réduit en modifiant l’orientation du scan STEM-EELS, d’un scan se-
lon l’axe y (scan ⊥ à l’interface) à un scan selon l’axe x (// scan à l’interface). Deux
hypothèses ont ensuite été formulées concernant l’origine de l’Al métallique à l’inter-
face c-Si/a-AlOx. L’une des deux hypothèses soutient le fait que l’Al métallique est
formé par un processus de radiolyse par le faisceau d’électrons avec a-AlOx. L’autre
est plus en faveur d’une origine inhérente au processus de fabrication. Dans les deux
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cas, nos résultats montrent que cet Al métallique n’est pas stable puisqu’il peut être
étalé sur l’empilement par la sonde STEM. Il pourrait être intéressant d’établir un
plan d’expérience pour tester d’autres paramètres du microscope qui permettent de
réduire la dose électronique sans trop diminuer le rapport signal/bruit afin d’aller
plus loin dans l’étude des artefacts liés au faisceau d’électrons. Nous avions notam-
ment commencé à réaliser quelques expériences en modifiant le binning vertical du
spectromètre EELS. Cette technique permet d’acquérir des spectres EELS à très
haute vitesse diminuant de surcroit la dose électronique reçu par l’échantillon.
Concernant la composition de l’interface c-Si/a-AlOx, une couche de a-SiOx
ultra-mince a été trouvée entre le c-Si et l’aluminosilicate préalablement caracté-
risé. En raison de la présence d’a-SiOx et de sites d’Al métallique chargés positive-
ment, l’aluminosilicate est probablement non stœchiométrique. Au niveau de cette
interface, les charges négatives améliorant la passivation par effet de champ seraient
majoritairement données par la coordination tétraédrique de l’aluminium au sein de
l’aluminosilicate. Cette coordination tétraédrique est connue pour avoir une activité
catalytique élevée qui peut générer ou retenir d’autres charges négatives.
Avec cette étude nous avons montré que la caractérisation de matériaux instables
et non stoechiométriques tels qu’utilisés dans le domaine photovoltaïque n’était pas
triviale. Ces caractérisations pourraient être améliorées en utilisant des techniques
TEM qui sont appliquées dans le domaine de la biologie, comme par exemple : cryo-
TEM, cryo-porte-échantillon (la diminution de la température permet de réduire
considérablement le processus de radiolyse) ou encore les caméras à détection directe
d’électrons qui permettent de travailler plus rapidement et à des doses extrêmement
faibles.
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Conclusions
Dans cette thèse j’ai montré l’apport de la microscopie électronique à trans-
mission quantitative pour la caractérisation de dispositifs photovoltaïques. J’ai dû
adapter le processus de préparation de lames minces par FIB et les protocoles d’ob-
servations au TEM pour analyser ces matériaux sensibles au faisceau d’électrons.
Le but de la première étude sur la croissance à basse température d’une couche
épitaxiée silicium dopé bore était d’apporter de nouvelles informations de compré-
hension sur les mécanismes physico-chimiques qui bloquent et/ou améliorent les
propriétés électriques de cette couche. En effet, la couche épitaxiée avant recuit pré-
sente un dopage actif nul tandis que la couche recuite à 350°C possède un dopage
actif qui dépasse 60%.
Concernant la couche avant recuit, un contraste moucheté et un champ de défor-
mation non-uniforme a été caractérisé. Ces deux caractéristiques ont été associées
au processus de croissance non-conventionnelle par PECVD qui implique l’impact
et la thermalisation de nanoclusters de SinHm. Ce procédé incorpore une quantité
élevée d’hydrogène dans la couche qui va se lier préférentiellement avec les atomes
de bore engendrant la formation de complexe B-H. La liaison B-H neutralise le bore
qui de ce fait ne peut plus participer à la conductivité de la couche.
Aucune déformation n’est mesurée pour la couche recuite à 350°C qui apparaît
totalement relaxée. En effet, la présence de défauts colonnaires formés de nanomacles
à permis de relâcher toute les contraintes dans la couche. Cependant la structure in-
trinsèque de ces nanomacles peut être à l’origine d’agrégation d’impureté qui favorise
la recombinaison des porteurs et diminue donc le dopage actif de la couche.
Ces résultats et leurs interprétations montrent que les caractérisations à l’échelle
locale apportées par les techniques de microscopie électronique à transmission sont
indispensables à la compréhension des caractérisations macroscopiques. A l’heure ac-
tuelle, le développement de techniques TEM in-situ tels que les recuits, les mesures
électriques (EBIC) et spectroscopiques (cathodoluminescence) pourraient dans le
cas de cette croissance épitaxiale complexe permettre d’incriminer avec plus de pré-
cision les défauts qui engendrent une diminution de la conductivité. Les recuits dans
le microscope et les expériences de cathodoluminescence pourraient être envisagées
au CEMES, grâce à des porte-objets commerciaux adaptés tandis que les mesures
de cathodoluminescence seront bientôt réalisables grâce aux développements réali-
sés par Sophie Meuret, membre de l’équipe I3EM, avec qui j’ai déjà échangé. Les
mesures EBIC dans le TEM demanderont de plus amples développements mais des
premières mesures pourraient être programmées dans un MEB, grâce à une collabo-
ration avec l’ISAE.
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La seconde étude concerne la caractérisation d’un empilement de couche de passi-
vation. Les recombinaisons de porteurs de charges dans les cellules photovoltaïques
sont préjudiciables au rendement des cellules. Il est donc nécessaire de les éviter
en utilisant des empilements de couches de matériaux différents. Dans le cadre de
cette thèse, j’ai étudié un empilement a-AlOx/a-SiNx :H déposé sur un substrat de
silicium. Le but était de combiner passivation chimique, en comblant les liaisons pen-
dantes, et passivation par effet de champ pour repousser les porteurs minoritaires
par un champ électrique. Suivant les conditions de dépôt et de recuit des couches,
les temps de vie de porteurs, indicateur du taux de recombinaison des porteurs, sont
différents.
Mon travail a porté sur la caractérisation chimique à l’échelle nanométrique de
l’interface c-Si/ a-AlOx pour relier les variations de composition chimique aux me-
sures de temps de vie. Les développements méthodologiques nécessaires à l’utilisation
du STEM-EELS sur ces matériaux m’ont conduit à étudier précisément les effets
de l’irradiation électronique sur les films minces, en particulier j’ai discuté les effets
des interactions élastiques et inélastiques. Une fois ces effets compris et maîtrisés,
un résultat majeur de ma thèse est la mise en évidence d’une couche d’aluminosi-
licate à l’interface et la quantification des différentes coordinations possibles pour
l’aluminium en fonction de la distance à l’interface.
Pour aller plus loin dans la compréhension des liens entre chimie locale et mé-
canismes de passivation, il sera nécessaire d’utiliser des techniques TEM appliquées
dans le domaine de la biologie, comme par exemple : le cryo-TEM, le cryo-porte-
échantillon (la diminution de la température permet de réduire considérablement
le processus de radiolyse) ou encore les caméras à détection directe d’électrons qui
permettent de travailler plus rapidement et à des doses extrêmement faibles.
Ces développements méthodologiques pourront servir d’ébauche à des travaux
futurs, en particulier pour des couches à base de perovskite, dont les études préli-
minaires ont montré l’extrême sensibilité au faisceau d’électrons. Il sera sans doute
nécessaire d’utiliser un cryo-FIB et un cryo-TEM pour limiter les dégâts d’irradia-




Principe des outils de
caractérisation macroscopique
utilisés dans le domaine du PV
Les différents résultats obtenus lors des caractérisations par MET ont souvent été
confrontés et comparés à d’autres caractérisations macroscopiques réalisées par nos
collaborateurs. Cette annexe présente ainsi plusieurs instruments de caractérisation
structurale, chimique et électrique qui sont pour la plupart couramment utilisés dans
le domaine du PV.
1 Diffraction des Rayons X
La diffraction des rayons X (DRX) est une technique non-destructive qui per-
met dans le cas d’une épitaxie, d’avoir des informations sur les paramètres de maille
dans le plan (a//) et hors du plan (a⊥), de savoir si la couche épitaxiée est contrainte
et/ou relaxée, de connaître sa qualité cristalline ou encore de mesurer sa mosaïcité.
Elle est basée sur l’interaction des rayons X avec le nuage électronique qui entoure
chaque atome qui constitue le matériau sondé. Le nuage électronique entourant
chaque atome peut donc dévier la trajectoire des rayons X par diffusion élastique
(sans perte d’énergie et longueur d’onde inchangée). Dans un cristal ou dans une
couche épitaxiée, les atomes sont ordonnés de façon périodique c’est à dire placés
à des intervalles réguliers formant des plans cristallographique (hkl). Les rayons X
diffusés dans plusieurs directions interfèrent alors entre eux soit de façon construc-
tive (les ondes s’additionnent) soit de façon destructives (les ondes s’annulent). Les
interférences sont constructives si la différence de chemin optique (AO + OB = nλ)
entre deux rayons X est équivalente à 2dhklsinθ, on dit alors qu’il y a diffraction
selon la loi de Bragg (Figure A.1.a)) :
n.λ = 2.dhkl.sinθ
, où n est un entier positif représentant l’ordre de diffraction, λ la longueur d’onde de
l’onde incidente, dhkl la distance interréticulaire et θ est l’angle de Bragg soit l’angle
auquel le rayon X monochromatique incident doit sonder les plans pour donner une
interférence constructive.
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Figure A.1 – Illustration des conditions requises pour qu’il y ait diffraction selon
la loi de Bragg, adapté de [215].
Le réseau périodique de points que forme les atomes s’appelle en cristallographie
le réseau direct (ou espace réel). Lorsqu’il y a diffraction selon la loi de Bragg
sur ce réseau direct, il y a formation d’une figure de diffraction (ou diagramme de
diffraction) formée elle aussi d’un ensemble points (spots lumineux) dont chacun
représente une famille de plan (hkl) régulièrement espacés d’une distance de 1
dhkl
.
En cristallographie on appelle espace réciproque ce réseau de points issue de la
diffraction. La construction d’Ewald permet de déduire ce réseau réciproque. Cette
dernière est une sphère centrée au point d’incidence du faisceau sur le cristal (le
point O sur la Figure A.2) et dont le rayon est donné par la norme du vecteur
d’onde transmis |~k0|= 1λ . Ce vecteur d’onde transmis ~k0 pointe l’origine O* du réseau
réciproque. Il y a naissance d’un faisceau diffracté (~k) associé à un plan (hkl) chaque
fois qu’un spot du réseau réciproque coïncide avec un point de la sphère d’Ewald.
C’est le cas dans la Figure A.2 du spot Phkl qui conduit à un faisceau diffracté faisant
un angle 2θ avec le faisceau incident. Nous venons d’énoncer la loi de Bragg mais
cette fois-ci dans le réseau réciproque, qui s’exprime par :
~k − ~k0 = ~ghkl
où ~k est le vecteur d’onde diffracté, ~ghkl est un vecteur du réseau réciproque ayant
subit une diffraction. Le diagramme de diffraction entier est obtenu par l’intersection
de la sphère d’Ewald avec les noeuds du réseau réciproque. En effet, la Figure A.2
n’est qu’une représentation de la sphère d’Ewald en 2D, en 3D le diagramme de
diffraction est un plan contenant les noeuds du réseau réciproque qui se trouvent en
condition de Bragg.
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Figure A.2 – Construction d’Ewald permettant de déterminer les faisceaux dif-
fractés à partir de l’intersection d’une sphère de rayon 2π
λ
avec le réseau réciproque
du cristal. O est l’origine de la sphère d’Ewald, O* l’origine du réseau réciproque et
Phkl point du réseau réciproque associé.
Lors de cette thèse, nous avons confronté nos clichés obtenus en microscopie
électronique en mode haute résolution ainsi que leur traitement GPA avec deux
techniques qui exploitent la DRX. Les informations caractérisées par ces dernières
diffèrent principalement de par la façon dont les plans réticulaires ou les spots dans
l’espace réciproque sont sondés, on parle de géométrie de diffraction symétrique
(Figure A.3.a)) ou asymétrique (Figure A.4.a)).
La première technique est appelée le balayage en ω/2θ où ω est l’angle auquel
le faisceau incident rencontre la surface de l’échantillon et θ l’angle de Bragg définit
précédemment. Lors d’une expérience ω/2θ en géométrie de diffraction symétrique
(2ω=2θ, Figure A.3.a)), il est possible de sonder les plans (004) du silicium afin
d’avoir des informations sur le paramètre de maille hors-plan (a⊥) de l’épitaxie. La
Figure A.3.b) montre un diffractogramme typique d’une expérience ω/2θ en balayage
sur les plans (004) du silicium. L’analyse d’un tel diffractogramme permet de calculer
a⊥ avec la position du pic de la couche épitaxiée par rapport à celle du substrat,
d’avoir une idée sur la qualité cristalline de l’épitaxie en mesurant la largeur à mi-
hauteur du pic de la couche épitaxiée et enfin de mesurer l’épaisseur de la couche
épitaxiée en modélisant les oscillations (ou franges d’interférence) de part et d’autre
de ce pic.
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Figure A.3 – a) Géométrie de diffraction symétrique 2ω=2θ permettant de sonder
les plan (004) du silicium, b) Diffractogramme obtenu à partir d’un balayage ω/2θ
pour un échantillon où la couche épitaxiée a un paramètre de maille hors-plan (a⊥)
plus grand que celui du substrat, adapté de [215] et [216].
La cartographie de l’espace réciproque (RSM) offre des informations complémen-
taires au balayage ω/2θ. En effet, lorsque le paramètre de maille hors-plan a⊥ d’un
film épitaxié est différent de celui du substrat, le film peut être soit contraint soit
relaxé. L’équipement utilisé par nos collaborateurs permet un balayage asymétrique
(2ω,2θ, Figure A.4.a)) des réflexions de Bragg pour accéder aux plans (224) afin
d’avoir des informations sur le paramètre de maille dans le plan a// et de savoir si
la couche est contrainte, partiellement ou totalement relaxée (Figure A.4.b)).
Figure A.4 – a) Géométrie de diffraction asymétrique 2ω,2θ permettant de sonder
les plan (224) du silicium b) représentation d’un film relaxé et d’un film contraint
dans l’espace réciproque. Le zoom en bas permet de comprendre comment diffé-
rencier l’état contraint de l’état relaxé par rapport au spot de l’espace réciproque
obtenu en balayage asymétrique sur les plans (224), adapté de [215] et de [217].
2 Ellipsométrie spectroscopique
L’ellipsométrie est une technique de caractérisation optique non destructive qui
exploite l’état de polarisation de la lumière après réflexion à l’interface de deux
milieux plan et homogène. La figure présente le principe et les éléments de base
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qui sont retrouvés dans tous les ellipsomètres (source, polariseur, analyseur et dé-
tecteur). Selon la Figure A.5.a), le principe simplifié est le suivant : une source de
lumière dont la polarisation est aléatoire envoie un rayon qui est polarisé de manière
rectiligne avant d’atteindre la surface de l’échantillon. Ensuite, le faisceau dont l’état
de polarisation a été modifié par l’échantillon poursuit son chemin vers un analy-
seur puis un détecteur qui mesure l’intensité du rayonnement réfléchi ainsi que le
changement d’état de polarisation. Ce changement d’état de polarisation permet de
tracer le spectre de la partie imaginaire de la fonction pseudo-diélectrique <εi>.
En comparant les spectres de la <εi> de l’épitaxie avec des matériaux de référence
tels que c-Si, a-Si, poly-Si, il est possible de déterminer l’épaisseur, la rugosité et
d’approximer la composition structurale en utilisant l’approximation de Brugmann
[218]. Le spectre (Figure A.5.b)) de la <εi> du silicium cristallin présente deux pics
bien distincts aux énergies 3,4 eV et 4,2 eV que l’on appelle les singularités de Van
Hove [219]. Comme on peut le voir, l’intensité de ces pics diminue lorsque la qualité
cristalline diminue. Plus précisément, le pic à 3,4 eV est sensible à la qualité cristal-
line de la couche tandis que le pic à 4,2 eV est sensible à la rugosité de surface. Enfin
la région de faible énergie du spectre comprise entre 0 eV et 3 eV nous renseigne
sur la qualité et la composition de l’interface, cette région permet dans certain cas
de mesurer l’épaisseur la couche épitaxiée. Lors de cette thèse, avec des clichés HR-
TEM, nous avons pu apporter plus de précision concernant les mesures d’épaisseur,
la composition et la qualité de l’interface, et la qualité cristalline au sein l’épitaxie
silicone dopé bore à basse température.
Figure A.5 – a) Schéma de principe et principaux constituants d’un ellipsomètre,
b) Exemple de spectre de la partie imaginaire de la fonction pseudo-diélectrique
pour le c-Si, le poly-Si à gros et petits grains et le a-Si
3 Spectrométrie de masse d’ions secondaires
Le SIMS (Secondary Ion Mass Spectrometry) est une technique d’analyse des-
tructive utilisée pour analyser la composition chimique d’un échantillon de couche
mince (amorphe et/ou cristalline) en fonction de sa profondeur. Un faisceau d’ions
primaires énergétiques de quelques keV qui peut être monoatomiques (cesium Cs+)
ou diatomiques (O2+) vient pulvériser la surface d’un échantillon conduisant à l’émis-
sion d’atomes et d’ions secondaires (voir Figure A.6.a)). Les ions secondaires sont
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accélérés à l’aide d’une tension appliquée sur l’échantillon qui permet de les envoyer
vers un spectromètre de masse qui détermine leur rapport masse/charge afin de re-
monter à leur nature élémentaire. En fin d’analyse on obtient un graphique donnant
un nombre de coup en fonction du temps. Afin d’obtenir un profil de concentration
en fonction de la profondeur de l’échantillon analysé, il faut convertir le nombre de
coup en concentration d’atome à l’aide d’étalons et mesurer le cratère formé par
l’ion primaire en utilisant un profilomètre. La caractérisation SIMS de l’épitaxie si-
licium dopé bore à basse température étudié dans cette thèse à permis de connaitre
la concentration totale en dopant (B) ainsi que sa concentration en impuretés (O,
C et H) comme le montre le profil SIMS de la Figure A.6.b).
Figure A.6 – a) Schéma de principe d’un SIMS [220], b) profil SIMS de l’épitaxie
silicium dopé bore à basse température juste après croissance étudié durant cette
thèse [123].
4 Mesure de la durée de vie des porteurs de charges
minoritaires
La durée de vie des porteurs minoritaires est un paramètre permettant de quanti-
fier la qualité des matériaux et est donc employée pour évaluer la qualité des cellules
solaires. Cette durée de vie effective est liée aux multiples phénomènes de recom-
binaisons des paires électrons-trous ayant lieu au sein des matériaux constituant la
cellule mais également aux interfaces entre les différentes couches. Les recombinai-
sons des porteurs minoritaires sont des phénomènes qui réduisent les performances
des cellules, ce qui explique que l’on s’intéresse particulièrement à la durée de vie
des porteurs minoritaires. Ainsi plus la durée de vie mesurée est élevée, plus les
porteurs minoritaires mettront de temps pour se recombiner et meilleure sera l’ef-
ficacité de la cellule. La durée de vie est mesurée par la technique de décroissance
de la photoconductance. Pour mesurer la durée de vie des porteurs minoritaires,
nos collaborateurs ont utilisé deux instruments : "WCT-120 Sinton Lifetime Tester"
et "LIS-R2 BT Imaging". Ils sont constitués d’une source de lumière, flash pour le
"Sinton" et laser (λ=808 nm) pour le "BT imaging", d’une cellule de référence, d’une
bobine électromagnétique (voir l’illustration d’un Sinton en Figure A.7 ). L’échan-
tillon est placé sur la plateforme au-dessus de la bobine qui enregistre le taux de
diminution de la photoconductance dans le silicium due à la variation de la densité
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des porteurs qui a été induite par une diminution progressive de l’intensité lumineuse
du flash ou du laser[221]. Le flux lumineux est mesuré par la cellule de référence.
Dans cette thèse les durées de vie des porteurs minoritaires ont été mesurées en
mode quasi-statique pour des densités de porteurs de charge de 1015 cm−3. Afin de
mieux comprendre ce qui peut diminuer ou augmenter la durée de vie des porteurs
minoritaires, nous avons mis en relation les mesures de temps de vie avec des mesures
STEM-EELS à l’interface c-Si/a-AlOx.
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Abstract
This PhD thesis presents the development of Transmission Electron Microscopy
(TEM) protocols for the characterization of solar cell materials. Two distinct stu-
dies were carried out, one on the characterization of a passivation stack of mono-
crystalline silicon (c-Si) consisting of amorphous aluminum oxide and amorphous
hydrogenated silicon nitride (a-AlOx/a-SiNx :H) and another one on the characteri-
zation of boron doped silicon epitaxial layer highly hydrogenated. These materials
are part of a common tandem solar cell project combining silicon and perovskite
technologies.
Low temperature silicon epitaxial layer (<200°C) by RF-PECVD is an alterna-
tive to the standard boron diffusion or ion implantation, it ensures a lower thermal
budget and the realization of a sharper doping profile. The complexity of this epi-
layer process lies on the fact that many impurities are incorporated during growth.
Particular attention is paid to defects by combining several TEM technics (HR-
TEM, STEM-HAADF) and by using image processing routine called Geometric
Phase Analysis (GPA) which allows to study strain field. For the as-grown epitaxial
layer, we will show how the non-conventional PECVD growth process influences
its microstructure and gives to it a non-uniform strain-field. In the annealed epi-
taxial layer, no strain is measured but nanotwins have been detected and analyzed
through a geometric model. In STEM, a darker contrast is observed at the interface
of the annealed sample most likely due to the migration of hydrogen atoms during
annealing.
The aim of the a-AlOx/a-SiNx :H passivation stack on c-Si is to preserve the
electronic properties of the c-Si. In this stack, a-AlOx have the distinctive characte-
ristic to give both chemical and field effect passivation which need further research
to be more control. a-AlOx is known to be unstable under the electron-beam, so we
first present a detailed study on the electron-beam radiation damage to c-Si/a-AlOx
interface. This interface can indeed undergo several electron-beam irradiation da-
mage like sputtering, knock-on or radiolysis if precautions are not taken. Radiolysis
damage was found to be the dominant radiation damage. Thus, several STEM-EELS
acquisition parameters like acceleration voltage, electron dose and scan orientation
were taken into account and modified to limit this radiolysis damage. Once the ir-
radiation was limited, STEM-EELS investigation was conduct using Si and Al L2,3
and O K edge fines structures. The interface was found to be composed of a-SiOx
and non-stoichiometric aluminum silicate with a predominance of tetrahedrally co-
ordinated Al in its first layer.
Keywords : Materials, solar cells, characterization, TEM, EELS, FIB.
Résumé
Cette thèse propose des protocoles de caractérisation par Microscopie Electronique à
Transmission (MET) de matériaux qui constituent des cellules solaires. Deux études
distinctes ont été menées, une sur la caractérisation d’un empilement de couches de
passivation du silicium monocristallin (c-Si) constitué d’oxyde d’aluminium amorphe
et de nitrure de silicium hydrogéné amorphe (a-AlOx/a-SiNx :H) et une autre sur
la caractérisation d’une couche épitaxiée de silicium dopé au bore et fortement hy-
drogénée. Ces matériaux font partie d’un projet commun de cellule solaire tandem
couplant les technologies silicium et pérovskite.
L’épitaxie de silicium à basse température (<200°C) par RF-PECVD est une
alternative à la diffusion standard du bore ou à l’implantation ionique, elle assure
en plus d’un budget thermique plus faible, la réalisation d’un profil de dopage plus
net. La complexité de ce procédé réside dans le fait que de nombreuses impuretés sont
incorporées lors de la croissance. Une attention particulière est portée aux défauts
en combinant plusieurs techniques de microscopie (HRTEM, STEM-HAADF) et en
utilisant une routine de traitement d’image (GPA) qui permet d’étudier le champ
de déformation. Pour la couche épitaxiée avant recuit, nous avons montré comment
le processus de croissance PECVD non conventionnel influence sa microstructure et
lui donne un champ de déformation non uniforme. Dans la couche épitaxiée recuite,
aucune déformation n’est mesurée mais des nanomacles ont été détectées et analysées
au travers d’un modèle géométrique.
L’empilement de couches de passivation a-AlOx/a-SiNx :H sur c-Si a pour but
de préserver les propriétés électroniques du c-Si. Dans cet empilement, l’a-AlOx a la
caractéristique distinctive de donner à la fois une passivation chimique et une pas-
sivation par effet de champ, qui nécessite des recherches supplémentaires pour être
plus contrôlée. L’a-AlOx est aussi connu pour être instable sous le faisceau d’élec-
trons, c’est pourquoi une étude détaillée sur les dommages causés par l’irradiation
électronique a été menée. Les dommages par radiolyse se sont avérés être dominants.
Ainsi, plusieurs paramètres d’acquisition STEM-EELS comme la tension d’accélé-
ration, la dose d’électrons et l’orientation du balayage ont été pris en compte et
modifiés pour limiter la radiolyse. Une fois l’irradiation maîtrisée, une investigation
STEM-EELS a été menée en utilisant sur les structures fines des seuils Si et Al
L2,3 et O K. L’interface s’est avérée être composée d’a-SiOx et d’aluminosilicate non
stœchiométriques avec une prédominance d’Al en coordination tétraédrique dans ses
premières couches.
Mots clés :Matériaux, cellules solaires, caractérisation, MET, EELS, FIB.
